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1. Einführung 
 
Der kulturelle Aufstieg der Menschheit wäre ohne die umfassenden Fortschritte in der Entwicklung und 
Nutzung immer hochwertigerer Materialien in dieser Form nicht möglich gewesen.[1] Nicht zuletzt des-
halb werden die großen Epochen unserer Entwicklungsgeschichte wie Steinzeit, Bronzezeit und Eisen-
zeit nach den Materialien benannt, die das Leben und das Überleben der Menschheit in dem jeweiligen 
Zeitalter sicherten.[2] Über die Jahrtausende der Urzeit hinweg wurden Werkzeuge und Nutzgegen-
stände überwiegend aus Materialien wie Holz, Knochen, Stein oder Metall gefertigt.[3] Die Weiterent-
wicklung unserer Vorfahren war dabei immer auf die Entdeckung neuer Rohstoffe beschränkt, die der 
Erde entnommen werden konnten und deren Eigenschaften ihnen im Alltag nützlich erschienen. Letzt-
endlich waren es erste Ingenieure, die lernten ihre Erkenntnisse über die natürlichen Rohstoffe zu nut-
zen, um aus ihnen neuartige Werkstoffe mit gewünschten Eigenschaften angefangen vom Glanz der 
frühen Bronzelegierungen bis hin zur Festigkeit des modernen Stahls oder Betons herzustellen.[4] Aber 
erst die wissenschaftlichen Fortschritte in der Neuzeit ermöglichten es, dass Materialien mit speziellen 
Anforderungsprofilen für verschiedene Anwendungen maßgeschneidert werden konnten. Viele techno-
logische Errungenschaften der modernen Welt hätten ohne unser fundamentales Verständnis für Mate-
rialeigenschaften auf atomarer und molekularer Ebene nicht realisiert werden können. 
Bereits im antiken Griechenland erkannten frühe Philosophen, dass sich die Eigenschaften von Materia-
lien auf eine Anordnung kleinster Bausteine (Atome) der Materie und deren Verbindungen (Wechsel-
wirkungen) zwischen ihnen zurückführen lassen.[5] Diese frühe Erkenntnis verblich zunächst über die 
Jahrtausende, bis die Idee des atomaren und molekularen Aufbaus der Materie während der Entwick-
lung des Atomkonzeptes im 17.-19. Jahrhundert wieder aufgegriffen und gefestigt wurde. Aber erst 
durch Einsteins Forschung zur Struktur von Materie im 20. Jahrhundert konnten auch die dynamischen 
Prozesse innerhalb der Materie besser verstanden werden.[6, 7] Basierend auf diesem Wissen über die 
Anordnung, Wechselwirkung und Dynamik von Atomen und Molelülen in festen, flüssigen und gasför-
migen Stoffen konnten die Eigenschaften der Materie letztendlich umfassend beschrieben werden. Dies 
revolutionierte die Materialforschung des 20. Jahrhunderts. Wissenschaftler versuchten nun die Eigen-
schaften bekannter und neuartiger Stoffe auf der Basis (sub)mikroskopischer Modelle zu untersuchen 
und zu erklären. Sie erkannten dabei, dass die Art, Anordnung und Wechselwirkung der Atome und 
Moleküle die makroskopischen Eigenschaften der Materialien bestimmen (Struktur-Eigenschafts-Kon-
zept). Die makroskopische Ebene, auf der der Mensch Eigenschaften wie Farbe, Transparenz, Härte, 
Festigkeit, Wärme- und Stromleitung beobachten kann, wurde kausal in Verbindung gebracht mit der 
submikroskopischen Ebene der Größenskala der unsichtbar kleinen Atome und Moleküle und deren Na-
noaggregaten mit Abmessungen von etwa 10-9-10-10 m. Betrachtet man die Materialien, die auf submik-
roskopischer Ebene maßgeschneidert wurden, war das 20. Jahrhundert das Zeitalter vor allem der Fest-
körper und somit der „harten Materie“. In diesem Jahrhundert wurden vollständig synthetische Materi-
alien mit mannigfaltigen Materialeigenschaften wie mechanischer Belastbarkeit, Temperaturbeständig-
keit und elektrischer Leitfähigkeit entwickelt. Insbesondere die Erforschung und Entwicklung neuer 
Halbleitermaterialien war ein Meilenstein in der Materialforschung des 20. Jahrhunderts, der es ermög-
lichte die elektrische Leitfähigkeit von Festkörpern maßzuschneidern und damit das Zeitalter der Infor-
mationstechnologie einleitete. Auf der Basis neuartiger leistungsfähiger Permanentmagnete und Hoch-
temperatur-Supraleiter konnten Wissenschaftler aber auch die Grundsteine für weitere maßgebende Zu-
kunftstechnologien legen. 
Die Materialforschung im 20. Jahrhundert brachte aber noch eine vollständig neue Materialklasse her-
vor, die der Polymere.[5] Seit der Mitte des 20. Jahrhunderts haben die Polymere einen Siegeszug ange-
treten, der sich nur mit dem der Stähle im 19. Jahrhundert vergleichen lässt. In erstaunlich kurzer Zeit 
wurde eine unüberschaubare Vielfalt von Polymeren in Form von Kunststoffprodukten entwickelt, die 
heute die moderne Welt prägt.[8] In vielen Branchen verdrängten die Kunststoffe die angestammten har-
ten Materialien, weil diese flexibler, leichter, schneller und preiswerter herstellbar waren. Vor allem aber 
zeichneten sie sich dadurch aus, dass sie vielseitiger maßgeschneidert und mit einfachen polymerübli-
chen Verarbeitungsverfahren wie Extrusion, Spritzguss oder Kalandrieren in die gewünschte Form ge-
bracht werden konnten. In der Nachkriegszeit kamen erst die Standardkunststoffe auf, mit denen die 
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wachsenden Massenmärkte abgedeckt werden konnten. In den siebziger Jahren kamen die leistungsfä-
higeren technischen Polymere und in den achtziger Jahren die Hochleistungspolymere hinzu. Mit diesen 
schüttelten die Kunststoffe ihren Ruf als billige Ersatzstoffe ab. Seitdem hält bis heute ein neuer Trend 
an: Hochwertige Kunststoffe mit speziellen Eigenschaftsprofilen wie Temperaturbeständigkeit, mecha-
nische Belastbarkeit, elektrische Leitfähigkeit oder Biokompatibilität werden aus speziellen Monomeren 
hergestellt. Solche Spezialkunststoffe haben längst den Einzug in unser alltägliches Leben gehalten und 
wären beispielsweise aus dem Automobilbau, der Medizintechnik sowie der Luft- und Raumfahrt gar 
nicht mehr wegzudenken. Darüber hinaus konnten auch zukunftsträchtige funktionale Polymere für 
Schlüsseltechnologien des 21. Jahrhunderts entwickelt werden, wie der Polytronik (Polymere in der 
Elektronik), mit einer Vielzahl von Anwendungen, beispielsweise in organischen Leuchtdioden (OLED), 
organischen Feldeffekttransistoren (OFET) oder der organischen Photovoltaik (OPV). Auch in der Infor-
mationstechnologie haben sich die Kunststoffe bereits durchgesetzt: Ohne kunststoffbasierte Speicher-
medien wie Mikrochips, Magnetbänder und CD-ROMs könnten Daten nicht in dem uns bekannten Aus-
maß gespeichert, verarbeitet und übertragen werden. 
Im 20. Jahrhundert wandte sich das Interesse der Wissenschaftler auch zunehmend der Kolloidforschung 
zu. Man erkannte, dass die Menschheit umgeben ist von Kolloiden wie der Milch und der Butter sowie 
Nebel und Rauch.[3] Speziell die Materialwissenschaftler interessierten sich für kolloidal strukturierte 
Festkörper wie die porösen Gesteine und Tone. Kolloide bestehen immer aus winzigen Miniphasen im 
Größenbereich von 10-9-10-6 m, also Domänen, Partikeln oder Poren, die in einem Matrixmedium dis-
pergiert sind. Allgemein werden zwei Typen unterschieden: Entweder sind die Domänen härter und die 
Matrix weicher (Milch) oder umgekehrt (Butter). Die Kolloidwissenschaften befassen sich vor allem mit 
der Innenstruktur der dispergierten Miniphasen und ihrer Anbindung an die Matrix, die die Stabilität 
gewährleistet. Die wichtigsten Beispiele hierfür sind Schaumstoffe, Aerosole, Dendrimere, Nanonetz-
werke, Aggregate aus amphiphilen Molekülen, Dispersionen von Gold-, Silber-,  Siliziumdioxid- und Po-
lymerpartikeln sowie Viren, Bakterien und Zellen. Prinzipiell sind solche Kolloide fraktal aufgebaut. 
Diese Kolloide erlaubten erstmals, die Struktur und Dynamik auf den übermolekularen, aber immer noch 
submikroskopischen Skalen von 10-9-10-6 m zu untersuchen. Deshalb spielten die kolloidalen Systeme 
eine herausragende Rolle als Modellsysteme für die kondensierte Materie, an denen eine Vielzahl von 
grundlegenden Phänomenen wie Kristallisation, Phasenumwandlung, Schmelzverhalten und Bruchme-
chanik in Mehrphasensystemen detailliert studiert werden konnten. Besonderes Augenmerk galt aber 
auch dem einzigartigen Fließverhalten der Kolloide. 
Obwohl die klassischen Synthesemethoden für Polymere und Kolloide schon zu Beginn des 20. Jahrhun-
derts entwickelt worden waren und daraus entstandene Produkte bereits in der Mitte des 20. Jahrhun-
derts als Hauptkomponenten von vielen großtechnischen Produkten eingesetzt wurden, war die Poly-
mer- und Kolloidforschung vorwiegend den Chemikern und Ingenieuren überlassen.[9] Kolloidale Parti-
kel kommen seit langem als Hauptkomponenten von industriellen Produkten wie Lebensmitteln, Kos-
metika, Papier, Druckfarben, Lacken, Beschichtungen, photographischen Filmen und rheologischen Flüs-
sigkeiten vor. Die Physiker befassten sich aber dennoch kaum mit den Eigenschaften der Polymere und 
Kolloide, sondern vorrangig mit den Phänomenen auf der Größenordnung der Atome, Atomkerne und 
der subatomaren Teilchen oder mit den makroskopischen Eigenschaften der Festkörper.[9] Der dazwi-
schenliegende Skalenbereich der Polymere und kolloidalen Systeme, der zuweilen der mesoskopische 
Bereich genannt wird, wurde vermieden, einfach deshalb, weil man die Komplexität der submikroskopi-
schen Aggregatstrukturen und ihrer Dynamik nicht erfassen konnte. Dies hat sich erst in den 1980er 
Jahren des letzten Jahrhunderts geändert, mit dem Aufkommen der speicherstarken Computer, die die 
Simulation solcher Systeme erlauben. Fraktale Strukturen und komplizierte, zuweilen chaotisch verlau-
fende Prozesse wurden abbildbar und damit analysierbar. Dem verdanken die komplizierten Polymer- 
und Kolloidsysteme eine Renaissance.   
Die Geschichte dieser Systeme ist deshalb überaus interessant: Schon zu Beginn des 20. Jahrhunderts 
untersuchte Wolfgang Ostwald die Eigenschaften von Polymeren und Kolloiden und veröffentlichte be-
reits im Jahr 1915 ein Buch mit dem Titel „Die Welt der vernachlässigten Dimensionen“.[10] Auf der Basis 
seiner Forschung konnte beispielsweise die Ursache für die Farbigkeit von kolloidalen Dispersionen auf-
geklärt werden.[11] Nach der wegweisenden Publikation von Hermann Staudinger im Jahr 1920 war 
auch die makromolekulare Struktur von Polymeren anerkannt.[12] Zur gleichen Zeit führten Georges 
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Friedel und Daniel Vorländer grundlegende Untersuchungen an Flüssigkristallen durch,[13, 14] die erst-
mals im Jahr 1888 von Friedrich Reinitzer anhand von reversiblen Farberscheinungen beim Erhitzen 
und Abkühlen von Cholesterylbenzoat beschrieben wurden.[15] Ebenfalls Anfang des 20. Jahrhunderts 
beobachteten Forscher die Trübung von konzentrierten Seifenlösungen (Tensiden).[16] Aufgrund der 
Lichtstreuung erkannten sie schnell, dass es sich hierbei um Aggregate von Seifenmolekülen handeln 
muss. Der Zusammenhang zwischen der mikroskopischen Struktur von Tensiden, Flüssigkristallen, Po-
lymeren und Kolloiden und den makroskopischen Eigenschaften wurde jedoch lange Zeit nicht regis-
triert. Erst viel später begriffen die Physiker, dass diesen supramolekularen Materialien einige universelle 
Ordnungs- und Eigenschaftsprinzipien zugrunde liegen, was eine gemeinsame Klassifizierung dieser Ma-
terialien nach ihren kollektiven Eigenschaften erlaubt. Eine Verallgemeinerung der Gesetzmäßigkeiten 
und die Verbindung von Struktur und Eigenschaften gelang Pierre-Gilles de Gennes, der für seine „Ent-
deckung, dass Methoden zur Untersuchung von Ordnungsphänomenen in einfachen Systemen für komplexere 
Materieformen verallgemeinert werden können“, 1991 den Nobelpreis für Physik erhielt. De Gennes war 
der Vorreiter des Forschungsgebietes der Polymerphysik und führte erstmals den Oberbegriff der „wei-
chen Materie" ein.[17, 18] Unter der Materialklasse der weichen Materie werden Tenside, Flüssigkristalle, 
(Blockco-)Polymere, Kolloide und Makrobiomoleküle zusammengefasst. Obwohl diese Materialien auf 
den ersten Blick sehr unterschiedlich sind, besitzen sie eine Gemeinsamkeit: Ihre Nano- bis Mikrostruk-
turen aus meist komplexen makromolekularen Einheiten und deren Dynamik auf dieser mesoskopischen 
Längenskala bestimmen die einzigartigen makroskopischen Eigenschaften dieser Materialien.[19] 
Der Oberbegriff der weichen Materie entstammt ursprünglich den gemeinsamen makroskopischen me-
chanischen Eigenschaften von Kolloiden, Tensiden, Flüssigkristallen, bestimmten Biomaterialien und Po-
lymeren in der Schmelze oder in Lösung.[3] Aufgrund der schwachen und kurzreichweitigen Wechsel-
wirkung zwischen ihren Baueinheiten sind diese Materialien weich und fließfähig. Die Bausteine können 
sich aber auch zu supramolekularen Aggregaten, sogenannten Mesophasen, mit oft komplexen Aggre-
gatstrukturen wie Tensid- oder Blockcopolymermizellen oder auch hochgeordneten Volumenphasen wie 
flüssigkristalline Phasen, zwei- oder mehrphasige Blockcopolymerstrukturen oder kolloidal-kristalline 
Phasen zusammenlagern.[3, 20] Solche Überstrukturen bilden sich meist ohne erkennbare äußere Ein-
flüsse spontan aus ihren Baueinheiten, einem Prozess, der als Selbstorganisation bezeichnet wird.[5, 21] 
Das wichtigste Merkmal weicher Materie ist jedoch, dass der Grad der strukturellen Ordnung im Allge-
meinen zwischen dem von kristallinen Festkörpern und isotropen Flüssigkeiten liegt.[3, 22] Die mangelnde 
kristalline Ordnung führt zu den „weichen“ mechanischen Eigenschaften dieser Materialien, da ihre Kom-
ponenten nur durch schwache, reversible Wechselwirkungen wie Wasserstoffbrückenbindungen, hydro-
phobe Wechselwirkungen, π-Stapelwechselwirkungen, Metall-Ligand-Koordination oder Van-der-Waals-
Wechselwirkungen zusammengehalten werden und deshalb kontinuierliche Umlagerungs- und Reorga-
nisationsprozesse durchlaufen.[3, 20] Genau in diesem dynamischen Verhalten ist aber auch das wach-
sende Interesse an weicher Materie über die letzten Jahrzehnte begründet: Aus Sicht der Grundlagen-
forschung lassen sich auf der Basis von weicher Materie erstmals Festkörper realisieren, deren Eigen-
schaften überwiegend von der Entropie ihrer Baueinheiten bestimmt werden. Dies ermöglicht die Un-
tersuchung von fundamentalen Phänomenen wie Selbstorganisation, Transportphänomene und interne 
Phasenumwandlungen. Aus Sicht der Materialforschung sind auf Basis der Selbstorganisationsprozesse 
weicher Materie wohldefinierte Strukturen im Bereich von 1-1000 nm zugänglich, die mit modernen 
Verfahren der Mikrofertigung nicht realisiert werden können. Dies bietet die Möglichkeit neuartige und 
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2. Weiche Materie als neue Klasse funktionaler Materialien 
 
Nanostrukturierte weiche Materie ist nicht nur von besonderem Interesse für die Grundlagenforschung, 
sondern eröffnet auch vielfältige Möglichkeiten für die Realisierung von adaptiven und steuerbaren Ma-
terialien für Zukunftstechnologien jenseits unserer Vorstellungskraft.[5] Eine besondere Eigenschaft sup-
ramolekularer Aggregatstrukturen ist, dass sie empfindlich auf Störungen in ihrer Umgebung durch eine 
Anpassung ihrer Form, strukturellen Ordnung, Funktionalität oder Bewegung reagieren.[23] In der aktu-
ellen Forschung wird versucht diese Eigenschaften gezielt in Materialien einzubinden, um neuartige in-
telligente Materialien für zukünftige Anwendungen als Sensoren, Aktuatoren, für die gezielte Wirk-
stofffreisetzung oder auch aktive Bauelemente in der Robotik zu entwickeln, die auf verschiedene Be-
dingungen in ihrer Umgebung durch eine Änderung der Form, der Oberflächeneigenschaften und Ober-
flächenfunktion reagieren können.[23, 24] Allerdings ist die Materialforschung noch weit davon entfernt, 
die vielfältigen und ausgefeilten adaptiven Eigenschaften von biologischen Systemen vollständig nach-
zuahmen. Adaptive biologische Systeme veranschaulichen eindrucksvoll, wie Signale aus der Umgebung 
effizient in eine Änderung der Form, Farbe oder sogar der Bewegung übersetzt werden können.[25] Ein 
wichtiges Beispiel hierfür sind Pflanzen, die die Fähigkeit besitzen ihre Blätter dynamisch nach dem 
Sonnenlicht auszurichten.[23] Die Fähigkeit von Tintenfischen und Chamäleons, ihre Farbe dynamisch 
an ihre Umgebung anzupassen, ist ein weiteres Beispiel für solche adaptiven Eigenschaften in der Na-
tur.[23] 
Insbesondere diese einzigartigen optischen Eigenschaften und die Farbenvielfalt von Lebewesen und 
Materialien, die in der Natur vorkommen, haben die Menschheit schon immer fasziniert.[26] Die bunten 
Färbungen von Lebewesen dienen häufig der Signalübermittlung wie beispielsweise bei der Partnersu-
che, beim Anlocken von Beutetieren oder beim Abschrecken oder Tarnen vor Raubtieren, wie im Falle 
der Tintenfische und Chamäleons. In den meisten Fällen ist die Färbung von Lebewesen von entschei-
dender Bedeutung für ihr Überleben. Die hellsten und lebendigsten Farben in der Natur ergeben sich 
dabei aus der Wechselwirkung von Licht mit Oberflächen, die periodische Strukturen auf der Mikro- und 
Nanometerskala aufweisen.[27-29] Diese Art der Farbgebung wird deshalb auch als Strukturfarbe bezeich-
net. Die Strukturfarben sind den herkömmlichen Farbstoff- oder Pigmentfarben in Bezug auf Material-
beständigkeit weit überlegen, da diese auch bei noch so hoher Lichtabsorption nicht verblassen.[29] Dar-
über hinaus sind strukturfarbige Materialien im Vergleich zu metallhaltigen anorganischen Pigmenten 
und organischen Farbstoffen toxikologisch unbedenklich. In der Natur sind solche Strukturfarben vor 
allem in Biomineralien,[30, 31] Pflanzen,[32, 33] Vögeln,[34, 35] Fischen und Insekten zu finden.[36-38] Aufgrund 
der außerordentlichen Brillanz, der Vielfältigkeit und der guten Beständigkeit dieser Farben rückten 
solche strukturfarbigen Materialien immer mehr in den Fokus der aktuellen Forschung. Das Hauptau-
genmerk ist dabei auf die künstliche Nachstellung und die Untersuchung der optischen Eigenschaften 
solcher Systeme gerichtet, um die untersuchten Phänomene später auf die Technik übertragen und neu-
artige Materialien entwickeln und konstruieren zu können.[39] Von besonderem Interesse ist hierbei, dass 
viele Lebewesen wie beispielsweise Tintenfische oder Chamäleons eine sehr schnelle Reaktion auf ver-
schiedene äußere Reize wie Sexualhormone, Licht und Temperatur zeigen und die Färbung ihrer Haut 
schnell und reversibel an ihrer Umgebung anpassen können.[28] In vielen technologischen Bereichen be-
steht wachsendes Interesse an solchen Materialien, deren optische Eigenschaften unter dem Einfluss 
äußerer Reize reversibel geschaltet werden können, beispielsweise für Sensoren, Farbbildschirme, opti-
sche Beschichtungen und verschiedene optische Bauteile.[40, 41] Beispielsweise könnten diese Materialien 
als optische Schalter in der Optoelektronik oder als Beschichtung für die Tarnung von Kleidung oder 
Fahrzeugen eingesetzt werden, deren Farbe sich an die jeweilige Umgebung angleicht. Darüber hinaus 
könnte auf Basis solcher Materialien auch Echtheitsmerkmale für Luxusartikel oder Sicherheitsmerkmale 
für Wertdokumente realisiert werden. 
Durch die Nachahmung solcher anpassungsfähiger Farberscheinungen von aktiven biologischen Struk-
turen wurde in den letzten Jahren eine ganz neue Klasse von hocheffizienten und steuerbaren optischen 
Bauteilen entwickelt.[29, 40-45] Durch die Kombination der optischen Eigenschaften von nanostrukturierten 
Materialien mit reversibel schaltbaren, sogenannten Stimuli-responsiven, Polymeren konnten verschie-
dene künstliche nanostrukturierte polymere und hybride Systeme realisiert werden, deren optische Ei-
genschaften empfindlich auf Änderungen in ihrer Umgebung ansprechen. Heutzutage existieren etliche 
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Methoden nanostrukturierte Materialien herzustellen, die durch eine Vielzahl von physikalischen oder 
chemischen Stimuli eine reversible Farbänderung im Material hervorrufen. Durch die Verwendung spe-
zieller Monomere und Polymerarchitekturen können entweder Stimuli-responsive Nanoarchitekturen 
aufgebaut oder vorgefertigte Architekturen nachträglich funktionalisiert werden. Im Folgenden werden 
zunächst verschiedene, in der Natur vorkommende Nanostrukturen vorgestellt, von denen sich diese 
Materialien ableiten, bevor die grundlegenden Prinzipien von Stimuli-responsiven Polymeren an einigen 
ausgewählten Beispielen erläutert werden. 
 
 
2.1. Natürliche photonische Nanoarchitekturen 
 
Wie im vorherigen Abschnitt bereits angedeutet, ist das Prinzip der Strukturfarben in der Natur sehr weit 
verbreitet.[27, 45, 46] Durch die Bestrahlung solcher strukturierten Materialien mit Sonnenlicht entsteht ein 
farbenreiches Erscheinungsbild, das nicht auf der Absorption des Lichts, sondern auf seiner Reflexion an 
den submikroskopischen Strukturen beruht, an denen das weiße Licht der Sonne gerichtet gestreut und 
als Farbe reflektiert wird. Dabei spielt das konkrete Material aus denen diese Strukturen aufgebaut sind 
nicht die Hauptrolle. Ausschlaggebend ist, dass sich der Brechungsindex innerhalb der Struktur perio-
disch ändert. Das Eigenschaftsprofil dieser Effekt- oder Strukturfarben ist vielfältiger als das der Absorp-
tionsfarben. Sie sind oft intensiver und können vor allem variable Farbeindrücke vermitteln. Die Natur 
hat im Laufe der Evolution viele verschiedene Nano-/Mikrostrukturen geschaffen, die das Licht farbse-





Abbildung 1: Fotos und Rasterelektronenmikroskopie (REM)-Aufnahmen von natürlichen photonischen Nanoarchitekturen, die 
weißes Licht farbselektiv reflektieren: (a) Prachtkäfer,[37, 47] (b) blauer Morphofalter,[38, 48] und (c) natürlicher Opaledelstein.[31] 
 
Ein wichtiges Beispiel für solche Farbeffekte aus der Natur sind die Panzer der Prachtkäfer, die oft einen 
bunten, metallischen Glanz aufweisen (Abbildung 1a).[37, 47] Der Panzer besteht aus einer eindimensio-
nalen Struktur von Schichten unterschiedlicher Brechungsindizes, von denen fast monochromatische, 
also spektral beinahe reine Farben ausgesendet werden. Ähnliche Reflexionsfarben sind auch von Ölfle-
cken, Pfauenfedern und perlmutthaltigen Muschelschalen bekannt. Das Reflexionsprinzip ist dabei im-
mer das Gleiche: Einfallendes Licht wird an einer Schichtstruktur interferierend reflektiert. Da die Inter-
ferenz vom Einfallswinkel abhängt, erscheinen die Käfer je nach Perspektive in einer anderen Farbe. 
Weitere Beispiele aus der Natur sind die besonders brillanten Farben der Flügel einiger Schmetterlinge, 
die durch Strukturen erzeugt werden, deren Abmessungen im Größenbereich des sichtbaren Lichts lie-
gen. Beispielsweise zeigen die Flügel des blauen Morphofalters eine metallische blau-schimmernde 
Grundfärbung (Abbildung 1b).[38, 48] Die Flügel sind von Schuppen aus Chitin belegt, die aus verschie-
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denen Substrukturen aufgebaut sind. Zum einen bestehen diese Schuppen aus eindimensionalen Struk-
turen von alternierenden Schichten aus Luft und Chitin, aber auch aus zweidimensionalen Strukturen 
von baumartigen Chitin-Lamellen. An diesen Strukturen wird das einfallende Licht mehr oder weniger 
diffus gestreut, wodurch das Licht als sehr einheitliche und brillante Farbe reflektiert wird. 
Das wohl bekannteste Beispiel aus der Natur ist jedoch der Opaledelstein. Elektronenmikroskopische 
Untersuchungen an solchen natürlichen Opaledelsteinen offenbarten, dass diese aus einheitlichen SiO2-
Kugeln mit Durchmessern im Größenbereich von 200-350 nm aufgebaut sind, die in einer dreidimensi-
onalen Struktur einer dichtesten Kugelpackung angeordnet vorliegen.[31] Da der Abstand der dichtest-
gepackten Schichten dieser Struktur im Größenbereich des sichtbaren Lichts liegen, wird Licht einer 
bestimmten Wellenlänge an der Struktur gebeugt und als einheitliche Farbe farbselektiv reflektiert. Al-
lerdings sind die natürlichen Opaledelsteine nicht perfekt geordnet. Sie besitzen eine eher polykristalline 
Struktur, in der die Kristallite in verschiedene Raumrichtungen orientiert vorliegen. Fällt weißes Licht 
auf einen natürlichen Opaledelstein, wird Licht unterschiedlicher Wellenlängen reflektiert, wobei alle 
Farben des Regenbogens in den verschiedenen Domänen des Opals in Erscheinung treten. 
Die hier vorgestellten Materialien zählen wegen ihrer besonderen optischen Eigenschaften auf Basis der 
gerichteten Lichtstreuung zu den photonischen Kristallen.[4] Photonische Kristalle bestehen im Allgemei-
nen aus submikroskopischen Strukturen deren Brechungsindex sich auf der Größenordnung der Wellen-
länge des Lichts periodisch ändert. Durch die Wechselwirkung des Lichts mit der periodischen Material-
struktur wird die Lichtausbreitung in bestimmten Richtungen des Materials effektiv unterbunden, wes-
halb das Licht in verschiedenen Richtungen farbselektiv reflektiert wird.[49] Das Prinzip der photonischen 
Kristalle wird in Kapitel 3 ausführlich erläutert werden. Insbesondere wegen ihrer winkelabhängigen 
Strukturfarben und den damit verbundenen photonischen Eigenschaften wird in der aktuellen Forschung 
versucht, solche Strukturen synthetisch nachzustellen.[39, 50] Die Erzeugung einheitlicher und qualitativ 
hochwertiger submikroskopischer Strukturen für den sichtbaren Wellenlängenbereich ist jedoch immer 
noch schwer zu verwirklichen. Von den Prachtkäfern abgeleitete eindimensionale Strukturen sind dabei 
noch relativ einfach zu realisieren und werden bereits industriell durch Abscheidung alternierender 
Schichten von Materialien mit hohem und niedrigem Brechungsindex aus der Gasphase hergestellt.[51] 
Zweidimensionale Strukturen, ähnlich denen der Schmetterlingsflügel, sind ebenfalls bereits durch mo-
derne lithografische Methoden und verschiedene Ätzverfahren zugänglich.[52, 53] Ein bislang immer noch 
nicht ausreichend gelöstes Problem stellt die Herstellung von dreidimensionaler Strukturen dar. Dreidi-
mensionale Mikrostrukturen können zwar bereits durch holographische Lithografie oder Laserverfahren 
erzeugt werden,[54-56] jedoch sind dreidimensionale Strukturen mit Abmessungen von wenigen hundert 
Nanometerner in ausreichender Qualität mit diese Methoden noch nicht realisierbar. Über die letzten 
Jahrzehnte hat sich deshalb zunehmend die Selbstorganisation monodisperser Kolloidpartikel als Me-
thode der Wahl herauskristallisiert, die es ermöglicht dreidimensional geordnete Strukturen herzustel-
len, die sich von der Struktur der natürlichen Opale ableiten. Die verschiedenen Methoden zur Herstel-
lung und Organisation von einheitlichen Kolloiden werden deshalb wegen der Wichtigkeit für diese Ar-
beit in Kapitel 4 vorgestellt. 
Reversible Änderungen der Strukturfarbe ergeben sich aus Veränderungen in der Periodizität der 
Struktur und/oder dem Brechungsindex der Materilien, aus denen solche photonische Strukturen 
aufgebaut werden (vgl. Kapitel 3.3). Durch den Aufbau oder eine nachträgliche Funktionalisierung von 
den hier vorgestellten natürlichen photonischen Nanoarchitekturen mit Stimuli-responsiven Polymeren 
kann jeder dieser Strukturtypen so modifiziert werden, dass sie auf verschiedene äußere Reize durch 
eine Farbänderung reagieren. Die wichtigsten Klassen Stimuli-responsiver Polymere, die bereits 
erfolgreich hierfür eingesetzt wurden, werden im nachfolgenden Abschnitt vorgestellt. 
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2.2. Stimuli-responsive Polymere 
 
Die in den vorangegangenen Abschnitten aufgeführten adaptiven und steuerbaren Systeme aus der Na-
tur sind überwiegend aus Biopolymere wie Proteinen, Polysacchariden, Lipiden und Nukleinsäuren auf-
gebaut.[57-59] Um solche System synthetisch nachstellen zu können, fokussierte sich die Polymerforschung 
über die letzten Jahrzehnte insbesondere auf die Entwicklung neuartiger, künstlicher Polymere, deren 
Eigenschaften auf der Basis spezieller Monomere oder Syntheseverfahren an die der natürlichen Poly-
mere angepasst werden sollten.[60-65] Eine ganz bestimmte Klasse von synthetischen Polymeren trat dabei 
aufgrund ihrer einzigartigen physikalischen und chemischen Eigenschaften und der daraus resultieren-
den vielfältigen Anwendungsmöglichkeiten immer mehr in den Vordergrund: Die Klasse der sogenann-
ten Stimuli-responsiven Polymere. Diese intelligenten Polymere sind in der Lage, Veränderungen ihrer 
lokalen Umgebung in Änderungen ihrer chemischen und/oder physikalischen Eigenschaften zu überset-
zen.[66-68] Bereits kleinste Veränderungen von äußeren Einflüssen, sogenannter Stimuli wie beispiels-
weise Temperatur, pH-Wert, Ionenstärke, Lösungsmittel, Licht, mechanischem Stress, magnetische Fel-
der, Redox-Reagenzien oder elektrischem Strom wirken sich drastisch auf die Kettenkonformation und 
somit auf die makroskopischen Eigenschaften dieser Polymere aus.[25, 59, 69, 70] Mit speziellen Synthese-
verfahren können solche Polymere als Homopolymere, statistische Copolymere, Block- und Pfropfcopo-
lymere aufgebaut und sowohl in Lösung oder als Volumenmaterial, aber auch als oberflächenverankerte 
Polymerbürsten, Polymernetzwerke oder dünne Schichten eingesetzt werden.[57, 71-73] Aufgrund ihrer au-
ßergewöhnlichen Eigenschaften finden diese Polymere bereits Anwendung in vielen technologischen 
Bereichen wie bei der Freisetzung von eingekapselten Materialien und Arzneimitteln,[74] beim Zellwachs-
tum,[75] als mechanische Aktoren und Sensoren,[25, 76] in der medizinischen Diagnostik,[77] für die steu-
erbare Benetzung von Oberflächen,[78-80] in der Trenntechnik sowie dem gesteuerten Durchfluss von 
Molekülen und Ionen durch Membranen.[81, 82] 
Generell induzieren die verschiedenen äußere Stimuli eine reversible Änderung der Kettenkonformation, 
woraufhin sich die makroskopischen Eigenschaften der Stimuli-responsiven Polymere signifikant än-
dern. Diese zeigen aufgrund der veränderten Situation ihrer Polymerketten beispielsweise ein reversibles 
Quellverhalten, eine reversible Löslichkeit oder eine reversible Organisation in geordnete Überstruktu-
ren wie Mizellen, Kapseln, gestreckte oder kollabierte Polymerbürsten.[57, 71] Die stimuli-responsiven Ei-
genschaften von Polymeren in Lösung oder in gequollenen Netzwerken, sogenannten Gelen, werden im 
Allgemeinen danach eingeteilt, durch welchen stimuli-responsiven Mechanismus sich die Konformation 
der einzelnen Polymerkette oder des Netzwerkes ändert. Meist sind die Reaktionen des Polymers auf 
äußere Stimuli auf veränderte nichtkovalente Wechselwirkungen,[69] auf chemische Reaktionen von 
funktionellen Gruppen in der Polymerkette sowie auf eine dadurch veränderte Ladungsdichte zurückzu-
führen.[57, 59, 72] Wie in Abbildung 2 am Beispiel einer Polymerkette und eines Polymernetzwerkes gezeigt, 
führt der Einfluss eines äußeren Stimulus zu einer Konformationsänderung in der Polymerkette von 
einem eher gestreckten in einen kollabierten Zustand, was eine Änderung des hydrodynamischen Volu-
mens der Polymerketten oder einen Volumenphasenübergang des Polymernetzwerkes bewirkt.  
 
 
Abbildung 2: Schematische Darstellung der reversiblen Konformationsänderung einer Polymerkette in Lösungen und des rever-
siblen Volumenphasenübergangs eines gequollenen Polymernetzwerks unter dem Einfluss eines äußeren Stimulus.[70] 
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In den meisten Fällen ist die Reaktion des Polymers auf den Stimulus reversibel, sodass das Polymer 
nach dem Entfernen des Stimulus wieder in seinen ursprünglichen Zustand relaxiert.[70] Dies ist ebenfalls 
in Abbildung 2 angedeutet: Nach dem Entfernen des Stimulus weitet sich das Polymerknäuel wieder auf 
und das Polymernetzwerk quillt. In den letzten zehn Jahren wurde die Entwicklung Stimuli-responsiver 
Polymere auf der Basis neuartiger Schaltungsmechanismen immer weiter vorangetrieben. Um den Grund 
für die Vielfältigkeit der verschiedenen Stimuli-responsiven Mechanismen zu verstehen, soll zunächst 
erläutert werden, was unter einem Stimuli-responsiven Polymeren verstanden werden kann. 
Stimuli-responsive Polymere tragen bestimmte funktionelle Gruppen, die entweder in die Hauptkette 
oder Seitenkette des Polymers eingebaut werden können und die auf Einwirkung äußerer Reize reagie-
ren, wodurch sich die Eigenschaften des Polymers, wie zuvor beschrieben, deutlich ändern. Durch die 
Kombination verschiedener funktioneller Gruppen mit Stimuli-responsiven Eigenschaften in einem ein-
zigen Polymer können auch multi-Stimuli-responsive Polymere erhalten werden, die in der Lage sind, 
auf mehrere unterschiedliche Reize anzusprechen.[83, 84] Die Reize, auf die das Polymer reagieren kann, 
lassen sich sehr allgemein in drei Gruppen einteilen: Bei der ersten Gruppe handelt es sich um biologi-
sche Stimuli, zu denen Biomakromoleküle wie Glucose, Rezeptoren oder Enzyme gehören, die im Fol-
genden jedoch nicht genauer erläutert werden.[59] Zu der zweiten Gruppe zählen die physikalischen 
Stimuli wie Temperatur, Licht, Ultraschall, mechanische Deformation und magnetische oder elektrische 
Felder.[59] Temperaturempfindliche Polymere sind hierbei die wohl am häufigsten untersuchten Materi-
alien (Abbildung 3).[85-87] Als weiterer wichtiger physikalischer Stimulus gilt Licht. Zu lichtempfindlichen 
funktionellen Gruppen zählen insbesondere die in Abbildung 3 gezeigten Spiropyrane und Azoben-
zole.[85, 86, 88] 
 
 
Abbildung 3: Wichtige Beispiele für thermo-responsive Polymere (links: Poly(N-isopropyacrylamid) (PNIPAM), Poly(diethylengly-
colmethylethermethacrylat) PDEGMEMA, Poly(dimethyl-aminoethylmethacrylat) (PDMAEMA) und Polyethylenglycol (PEG)) 
und licht-responsive funktionelle Gruppen (rechts).  
 
Durch Temperaturänderung können auf einfachem Wege intrinsische Eigenschaften der Polymere wie 
die Konformation, die Löslichkeit sowie die Hydrophilie/Hydrophobie eines Polymers beeinflusst 
werden. In wässrigen Lösung weisen thermo-responsive Polymere wie Poly(N-isopropylacrylamid) 
(PNIPAM), Poly(diethyleneglycolmethylethermethacrylat) PDEGMEMA, Poly(dimethylaminoethylmeth-
acrylat) (PDMAEMA) und Polyethylenglycol (PEG) bei einer bestimmten Temperatur einen Übergang 
von einem Einphasen- in ein Zweiphasensystem auf. Dabei können die Phasenübergänge in Abhängigkeit 
der Richtung, in der sie ablaufen, in zwei Kategorien unterteilt werden: Polymere mit einer oberen 
kritischen Lösungstemperatur (englisch: upper critical solution temperature, UCST) sind unterhalb der 
kritischen Temperatur im Lösungsmittel unlöslich. Oberhalb dieser Temperatur gehen sie hingegen in 
ein gelöstes Einphasensystem über. Dagegen sind Polymere mit einer unteren kritischen 
Lösungstemperatur (englisch: lower critical solution temperature, LCST) bei niedrigeren Temperaturen 
im Lösungsmittel löslich und oberhalb der LCST unlöslich. Eine strukturelle Voraussetzung für eine LCST 
im wässrigen Medium ist in den jeweiligen Polymerklassen zu finden. In den letzten beiden Jahrzenten 




















für dieses Polymere wegen Wasserstoffbrückenbindungen zwischen Wasser und den Amid-Gruppen bei 
Raumtemperatur als ein geeignetes Lösungsmittel. Diese Wasserstoffbrückenbindungen werden beim 
Erhitzen jedoch zunehmend gestört wodurch Wasser zu einem schlechteren Lösungsmittel wird, was zu 
einem Kollaps der Polymerkette führt. Dieses wärmeempfindliche Polymer besitzt beispielsweise eine 
LCST bei ungefähr 32 ºC.[89] Dieser Wert der LCST beziehungsweise der UCST hängt jedoch empfindlich 
von dem jeweiligen Polymer und seiner direkten Umgebung ab.   
Durch Bestrahlung von Licht-responsiven Polymeren mit Licht einer spezifischen Wellenlänge und In-
tensität und den damit verbundenen Änderungen der Molekülstruktur durch Bindungsbildung oder Bin-
dungsspaltung, intermolekulare Umlagerungen oder Isomerisierungsreaktionen können ebenfalls gezielt 
dessen Eigenschaften beeinflusst werden. Die Mehrheit der Studien in der Literatur konzentriert sich 
insbesondere auf die cis-trans-Isomerisierung der Azobenzoleinheiten.[90, 91] Eine Besonderheit der 
Azobenzole ist, dass sich die beiden Isomere durch UV-Licht bestimmter Wellenlänge oder durch Wärme 
reversibel ineinander umwandeln lassen. Wird das (E)-Isomer mit UV-Licht einer Wellenlänge von 330-
380 nm bestrahlt, wandelt es sich in das (Z)-Isomer um. Wird das (Z)-Isomer hingegen mit Licht einer 
Wellenlänge größer 420 nm bestrahlt oder erwärmt, so geht es in die thermodynamisch günstigere (E)-
Form über. Beide Isomere unterscheiden sich hinsichtlich ihrer physikalischen Eigenschaften stark von-
einander. Das (E)-Isomer besitzt aufgrund seiner Symmetrie nahezu kein Dipolmoment, wohingegen 
das (Z)-Isomer ein hohes Dipolmoment aufweist.[92] Darüber hinaus unterscheiden sich beide Isomere 
stark in ihrer räumlichen Ausdehnung.[93] Beide Isomere zeigen deshalb Unterschiede in ihrer Löslichkeit 
und ihrem Schmelzverhalten. Diese Eigenschaften lassen sich direkt auf Polymerketten übertragen. Hier-
bei kann das Azobenzol beispielsweise als bifunktionelles Vernetzungsreagenz in ein Polymernetzwerk 
eingebaut werden.[94] Durch das Schalten mit Licht, kann die Konfiguration der Azo-Gruppe und somit 
die Konformation der Polymerkette direkt beeinflusst werden. Eine UV-Bestrahlung von Azobenzol-hal-
tigen Polymernetzwerken kann daher einen reversiblen Volumenphasenübergang in Polymernetzwerken 
bewirken. 
Zur letzten Gruppe zählen die chemischen Stimuli wie Änderungen der Ionenstärke, des Lösungsmittels, 
der Redox-Aktivität und des pH-Werts.[95] Polymere, die auf verschiedenen Ionen oder den pH-Wert in 
ihrer Umgebung ansprechen sind ausführlich untersucht (Abbildung 4).[96] Ein weiterer, aktuell sehr 
populärer Stimulus sind Redox-Reaktionen an polymergebundenen, Redox-aktiven Gruppen.[97, 98] Zu 
den Redox-responsiven funktionellen Gruppen zählen insbesondere die in Abbildung 4 gezeigten Nitro-
xide, Ferrocene und Disulfide.[98, 99] 
 
 
Abbildung 4: Wichtige Beispiele für pH- und Ionen-responsive Polymere (links: Polyacrylsäure (PAA), Polymethacrylsäure 
(PMAA), Poly(dimethyl-aminoethylmethacrylat) (PDMAEMA) und Poly(4-vinylpyridin) (P4VP)) und Redox-responsive funktio-
nelle Gruppen (rechts). 
 
Polysäuren wie Polyacrylsäure (PAA) oder Polymethacrylsäure (PMAA) sowie Polybasen wie Poly(dime-
thyl-aminoethylmethacrylat) (PDMAEMA) oder Poly(4-vinylpyridin) (P4VP) tragen schwache Elektro-
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des umgebenden Mediums protoniert oder deprotoniert werden können. Durch die Abgabe oder Auf-
nahme von Protonen ändert sich die Ladungsdichte in den Polymerketten. Sowohl wegen der elektro-
statischen Abstoßung der gleichsinnig geladenen Ionen als auch einem daraus resultirenden erhöhten 
osmotischen Druck von Gegenionen strecken sich die Polymerketten und das hydrodynamische Volumen 
ändert sich sehr stark.[70] Aus diesem Grund reagieren pH-responsive Polymere auch immer auf eine 
veränderte Ionenstärke in ihrem umgebenden Medium und somit selektiv auf verschiedene Ionen. Die 
Ladungsdichte verringert sich dabei mit zunehmender Ionenstärke, weshalb die Polymerketten bei ho-
hen Ionenstärken vollständig kollabieren. 
Redox-responsive Polymere, die Nitroxid- oder Disulfid-Gruppen tragen, reagieren auf Oxidations- oder 
Reduktionsmittel sowie auf elektrischen Strom durch die Ausbildung oder Dissoziation chemischer Bin-
dungen. Beispielsweise bilden Thiol-funktionalisierte Polymere in Anwesenheit von Oxidationsmitteln 
über Disulfidbrücken hochvernetzte und temperaturstabile Gele.[59, 100, 101] Nach der Zugabe von Reduk-
tionsmitteln lösen sich diese Gele innerhalb von Sekunden wieder auf. Eine weitere interessante Redox-
aktive Gruppe ist außerdem das Ferrocen. Wegen seiner reversiblen Oxidation zum Ferrocenium-Ion ist 
der Einbau von Ferrocen-Einheiten für Redox-schaltbare Polymere von besonderem Interesse. Wenn Fer-
rocen-Gruppen kovalent in das Polymerrückrat eingebaut oder an die Seitenketten angebunden sind und 
oxidiert werden, ändert sich die molekulare Umgebung des Polymers aufgrund der erhöhten Ladungs-
dichte in der Polymerkette. Hierdurch ist neben der Aufweitung der Polymerkette durch dessen Oxida-
tion ebenfalls eine Veränderung der Lösungseigenschaften zu beobachten. Durch die Einführung von 
Ladungen in das Polymer wird ein hochgeladener Polyelektrolyt erzeugt und somit eine Schaltung von 
hydrophob zu hydrophil erreicht, wodurch die resultierenden Ferrocen-haltigen Polymere in polaren 
Lösungsmitteln löslich werden. Durch chemische sowie elektrochemische Oxidation/Reduktion des Fer-
rocen/Ferrocenium-Redoxpaares gelingt es also, die Eigenschaften von Polymeren wie dem Quellverhal-
ten, der Löslichkeit und der Polarität reversibel zu schalten. Die Ferrocen Redox-Reaktion ist darüber 
hinaus sehr schnell und hoch reversibel, weshalb dieses System sehr interessant ist für verschiedenste 
Anwendungen wie beispielsweise schaltbare Oberflächenbeschichtungen,[80] dem schaltbaren Durchfluss 
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3. Optische Eigenschaften von photonischen Kristallen 
 
Nachdem in den vorangegangenen Kapiteln die verschiedenen Erscheinungsformen weicher Materie und 
die Selbstorganisation zu geordneten Überstrukturen sowie das immense Potential anpassungsfähiger 
Materialien am Beispiel der Stimuli-responsiven Polymere eingeleitet wurden, soll in diesem Kapitel nä-
her auf die Wechselwirkung von Licht mit nanostrukturierter weicher Materien eingegangen werden. 
Beispiele hierfür aus der Natur wurden bereits in Kapitel 2.1 vorgestellt. Die Gemeinsamkeit zwischen 
allen periodischen Strukturen sind ihre schillernden, winkelabhängigen Reflexionsfarben. Diese rich-
tungsabhängige Wechselwirkung mit Photonen und die damit einhergehenden photonischen Eigenschaf-
ten solcher photonischen Kristalle werden durch die Beugung des Lichts an der periodischen Architektur 
dieser Materialien verursacht. 
Das Konzept der photonischen Kristalle, die die intrinsische Fähigkeit besitzen die Ausbreitung von Pho-
tonen in einem bestimmten Frequenzbereich zu steuern und zu manipulieren, wurde erstmals von 
Yablonovich und John im Jahr 1987 eingeführt.[103, 104] Obwohl die Kontrolle von Photonen durch peri-
odische Strukturen bereits an einer Vielzahl von Architekturen demonstriert wurde,[105] wird sich dieses 
Kapitel auf die von den natürlichen Opaledelsteinen abgeleiteten Strukturen konzentrieren. Photonische 
Kristalle aus opalartigen Strukturen, die aus monodispersen kolloidalen Partikeln aufgebaut werden, 
bieten eine gute Grundlage für die Untersuchung der Lichtausbreitung in Materialien mit periodisch 
angeordneten Domänen.[4, 49, 106] Die optischen Eigenschaften von Opalen sind deshalb mittlerweile sehr 
gut verstanden. Opale sind aber nicht nur wegen ihrer außergewöhnlichen optischen Eigenschaften die 
Vorreiter für photonische Kristalle, sondern insbesondere auch wegen ihrer einfachen Herstellung, bei 
der eine hochgeordneten dreidimensionalen Struktur durch die Selbstorganisation von monodispersen 
Kolloiden aufgebaut wird.[107-111] Ein Überblick über die wichtigsten Herstellungsverfahren für diese so-
genannten kolloidalen photonische Kristalle wird deshalb in Kapitel 4 gegeben. Kolloidale photonische 
Kristalle und daraus abgeleitete Strukturen weisen ebenfalls intensive Strukturfarben auf. Durch den 
Aufbau oder die nachträgliche Funktionalisierung dieser Strukturen mit Stimuli-responsiven Polymeren 
können die kolloidalen photonischen Kristalle außerdem so gestaltet werden, dass sich ihre optischen 
Eigenschaften unter dem Einfluss verschiedener Stimuli reversibel schalten lassen.[40-42] Die reversible 
Schaltung der Reflexionsfarbe eröffnet beispielsweise die Möglichkeit optische Bauteile zu entwickeln, 
deren Funktionsweise auf einem reversiblen Farbwechsel beruht, wie Sensoren, Displays, Sicherheits-
merkmale und optischer Datenspeicher. Im Folgenden werden zunächst die Grundlagen und optischen 
Eigenschaften von photonischen Kristallen am Beispiel der Opalstruktur in ihren Grundzügen erläutert, 
bevor die generellen Strategien zu schaltbaren Strukturen und ausgewählte Beispiele einiger faszinie-
render Anwendungen Stimuli-responsiver kolloidaler photonischer Kristalle vorgestellt werden. 
 
 
3.1. Grundlagen photonischer Kristalle 
 
Photonische Kristalle entstehen, wenn in Festkörpern periodische Variationen des Brechungsindex ge-
schaffen werden.[4, 49, 112, 113] Licht wird durch Streuung und Interferenz an diesen Strukturen analog der 
Streuung von Röntgenstrahlung an kristallinen Festkörpern beeinflusst. Voraussetzung ist, dass die 
Strukturgröße der periodischen Variation des Brechungsindex in der gleichen Größenordnung wie die 
Wellenlänge des Lichts liegt. Die Periodizität der dielektrischen Medien kann dabei in verschiedenen 
Dimensionen vorliegen. Abhängig von der Dimensionalität der Struktur wird zwischen ein-, zwei und 
dreidimensionalen (1D, 2D, 3D) photonischen Kristallen unterschieden. 1D photonische Kristalle wer-
den von Schichtsystemen gebildet, 2D photonische Kristalle von geordneten Säulen oder Kanälen. 3D 
photonische Kristalle erfordern hingegen Kristallgitter, wie sie von Atom- oder Molekülkristallen bekannt 
sind (Abbildung 5). Die Gitterabstände müssen demgegenüber aber auf das etwa 1000-fache vergrößert 
werden und liegen damit im Bereich von einigen hundert Nanometern. Photonische Kristalle sind somit 
in gewisser Weise das optische Pendant zu elektronischen Halbleitern, weshalb zur Beschreibung der 
optischen Eigenschaften oft eine Analogie zur Bändertheorie der klassischen Halbleiterphysik gezogen 
wird. Die photonischen Kristalle können somit als eine Art „makroskopischer Kristall“ betrachtet werden, 
der aus sogenannten „dielektrischen Superatomen“ aufgebaut wird. 
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Abbildung 5: Schematische Darstellung von 1D, 2D und 3D photonischen Strukturen. Die verschiedenen Farben repräsentieren 
unterschiedliche Brechungsindizes, was die periodische Modulation des Brechungsindex in einer, zwei oder drei Raumrichtun-
gen anzeigen soll.[4] 
 
Photonische Kristalle sind dabei nicht zwingend kristallin und können sowohl aus Metallen, Halbleitern, 
amorphen Materialien und Keramiken als auch aus Polymeren bestehen. Ihr Name rührt eher von Ana-
logien der Auswirkungen dieser geordneten Strukturen auf die Ausbreitung elektromagnetischer Wellen. 
Analog der periodischen Modulation der Elektronendichte in kristallinen Festkörpern auf der Längens-
kala von Röntgenstrahlung zeigen photonische Kristalle eine periodische Modulation des Brechungsin-
dex auf der Längenskala der Lichtwellenlänge, weshalb sie die Fähigkeit besitzen, die Ausbreitung von 
Photonen in gleicher Weise zu steuern wie Halbleiter die Ausbreitung von Elektronen.[106] Licht wird 
durch Streuung und Interferenz an diesen Strukturen analog der Streuung von Röntgenstrahlung an 
kristallinen Festkörpern beeinflusst, was zum Auftreten von verbotenen Bereichen für Photonen, soge-
nannten photonischen Bandlücken in der photonischen Bandstruktur führt.[4, 112] Die optischen Eigen-
schaften von photonischen Kristallen können deshalb analog der elektronischen Eigenschaften von Halb-
leitern mit der Hilfe von Bänderdiagrammen veranschaulicht werden. Photonen mit Energien im Bereich 
der photonischen Bandlücke können im Kristall nicht propagieren, weshalb photonische Kristalle die 
intrinsische Fähigkeit besitzen, die Ausbreitung von Licht in einem bestimmten Frequenzbereich zu steu-
ern und zu manipulieren. 
 
 
3.2. Wechselwirkung von Licht mit periodischen Strukturen 
 
Um die Ausbildung und die Eigenschaften einer photonischen Bandlücke in photonischen Kristallen zu 
veranschaulichen, ist es zunächst sinnvoll die Beugung des Lichts durch konstruktive und destruktive 
Interferenzen nach der Lichtreflexion an einer periodischen Struktur zu betrachten.[40, 106, 110, 114-116] Zur 
Vereinfachung wird zunächst die Reflexion an einem 1D-Bragg-Spiegel erläutert, um zu beschreiben, 
wie sich die Eigenschaften photonischer Kristalle in Abhängig von Parametern wie der Gitterkonstante 
und der Brechungsindizes ändern. Bragg-Spiegel sind aus Schichten von mindestens zwei Materialien 
unterschiedlicher Brechungsindizes (n1 > n2) aufgebaut. Die Beugung von Licht mit der Wellenlänge λ 
an einem Bragg-Spiegel kann für den Fall des senkrechten Lichteinfalls durch eine vereinfachte Bragg-
Gleichung beschrieben werden (Gleichung 1),[40, 117] 
 
   2 Gleichung 1 
 
wobei m der Beugungsordnung, ni dem Brechungsindex der jeweiligen Schicht und a dem Abstand 
zweier Schichten mit dem gleichen Brechungsindex entspricht. Um die Lage der Bandlücke zu bestim-
men, muss sowohl die Amplitude der einfallenden und reflektierten Lichtwelle als auch die Phasenbe-
ziehung zwischen beiden Wellen berücksichtigt werden.[106] Ist der Abstand a zwischen den beiden 
Schichten groß genug ist keine Interferenz zwischen einfallender und reflektierter Welle zu beobachten. 
Liegt der Abstand der beiden Schichten jedoch in der Größenordnung der Lichtwellenlänge werden die 
beiden propagierenden Wellen konstruktiv oder destruktiv interferieren. Die Art der Interferenz wird 
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dabei durch den Abstand a zwischen den Schichten bestimmt, da die Phase nicht nur von der Wegstre-
cke, sondern auch von der Phasenänderung nach der Reflexion an der Grenzfläche zwischen optisch 
dichterem und optisch dünnerem Medium abhängt (Abbildung 6).[4, 116, 118] 
 
 
Abbildung 6: Schematische Darstellung der Reflexion einer Lichtwelle an einem ebenen 1D Bragg-Spiegel aus Schichten zweier 
verschiedener Materialien mit hohem (n1) und niedrigem (n2) Brechungsindex, die im Abstand a aufeinanderliegen.[4, 118] 
 
Die senkrecht auf den Bragg-Spiegel einfallende Welle mit der Wellenlänge λ = 2a, deren Wellenfront 
sich in x-Richtung mit dem Wellenvektor kx = π/a ausbreitet, wird an jeder Grenzfläche teilweise reflek-
tiert, weshalb das Licht nur über ein paar Schichten hinweg in den Bragg-Spiegel einfällt. Nach der 
Reflexion propagieren die reflektierten Wellen mit dem Wellenvektor -kx = -π/a in entgegengesetzte 
Richtung (-x-Richtung) und können mit der einfallende Welle interferieren. Die einfallende und reflek-
tierte Welle interferieren aber nur dann konstruktiv, wenn diese die Bragg-Bedingung erfüllen (Glei-
chung 1). Ist dies gegeben, führt die Interferenz zu einer gedämpften, stehenden Welle (kx = 0) im 
Bereich der Oberfläche des Bragg-Spiegels. Innerhalb des Bragg-Spiegels kann sich Licht dieser Frequenz 
nicht ausbreiten. Da die Reflexion der einfallenden Welle sowohl beim Übergang ins optisch dichtere als 
auch beim Übergang ins optisch dünnere Medium erfolgen kann, gibt es zwei Möglichkeiten zur Ausbil-
dung von stehenden Wellen (Abbildung 7): Da die Maxima und Minima der Lichtwellen sowohl in der 
höher brechenden Schicht (n1) als auch in der niedriger brechenden Schicht (n2) liegen können, entste-
hen zwei stehende Wellen mit unterschiedlichen Frequenzen (ω1 und ω2). 
 
 
Abbildung 7: Zwei Möglichkeiten für die Entstehung einer stehenden Welle in einem Bragg-Spiegel  für n1 > n2 (links) und zuge-
höriges Dispersionsdiagramm mit eingezeichneter photonischer Bandlücke (rechts).[4, 115, 116, 118] 
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Aufgrund der Aufspaltung der Frequenzen der stehenden Wellen in ω1 = cos(πx/a) und ω2 = sin(πx/a) 
durch die verschiedenen Brechungsindizes (n1 und n2) und der daraus folgenden verschiedenen Photo-
nenenergien, können sich Photonen mit Energien zwischen diesen beiden Frequenzen nicht im Bragg-
Spiegel ausbreiten: Es öffnet sich eine photonische Bandlücke.[4, 106, 115] Veranschaulicht wird dies häufig 
in sogenannten Dispersionsdiagrammen im reziproken k-Raum, indem die Frequenz ω in Abhängigkeit 
des Wellenvektors k, mit k = 2π/λ dargestellt wird. Wegen der zyklischen Randbedingung k = n2π/a 
genügt die Darstellung innerhalb der primitiven Zelle des reziproken Raums, der sogenannten ersten 
Brillouin-Zone (von k = -π/a bis k = π/a), da zwei Zustände mit Wellenvektoren k, die sich um 2π/a 
unterscheiden, exakt den gleichen Zustand darstellen. Nach der ersten Brillouin-Zone wiederholt sich 
die gesamte Struktur periodisch. Das Dispersionsdiagramm für einen 1D-Bragg-Spiegel in Abbildung 7 
veranschaulicht die Möglichkeiten der Propagation von Photonen mit der Frequenz ω in einem ebenen 
1D photonischen Kristall in Abhängikeit des Wellenvektors k des Lichts.[4, 115] Photonen verschiedener 
Frequenzen ω können sich mit einer Geschwindigkeit von c = ω/k (der Steigung der Geraden) im Kristall 
ausbreiten, außer am Rand des Diagramms (k = ± π/a), an dem die Propagation von Photonen mit 
Energien zwischen ω1 und ω2 vollständig unterbunden wird.[118]  
Die Periodizität und somit die räumliche Lokalisation von Photonen ist in 1D-Bragg-Spiegeln jedoch nur 
in der Ausbreitungsrichtung des Lichts vorhanden, die anderen beiden Dimensionen werden bei dieser 
Betrachtung als konstant behandelt.[4] 1D- und 2D-Systeme besitzen deshalb nur partielle Bandlücken, 
sogenannte Pseudobandlücken (englisch: „stop band“ oder „pseudo gap“), da die Ausbreitung des Lichts 
nur entlang bestimmter Achsen unterbunden wird. Vollständigen photonischen Bandlücken (englisch: 
„full photonic bandgap“), für die die Lichtausbreitung in beliebige Richtungen verboten ist, können hin-
gegen nur mit 3D-System mit hoher Symmetrie realisiert werden. Opale besitzen eine solche hochsym-
metrische 3D periodische Struktur und bestehen aus einheitlichen Kugeln, die in einer kubisch-dichtes-
ten (englisch: „face-centred cubic“, fcc) Kugelpackung vorliegen. Das fcc-Gitter zählt zu den wichtigsten 
Gittern für 3D photonische Kristalle. Nachfolgend wird deshalb zunächst das fcc-Gitter detailliert be-
schrieben werden. In Abbildung 8 ist sowohl die Elementarzelle des fcc-Gitters als auch vier aneinander-
gereihte Elementarzellen dargestellt, die auf die Ecke des Würfels gedreht wurden, um die Lage der 
ausgezeichneten Netzebenen in der Opalstruktur zu veranschaulichen. 
 
 
Abbildung 8: Elementarzelle des fcc-Gitters und vier Elementarzellen mit ausgezeichneten Netzebenen und ihrer Orientierung 
in der Opalstruktur. 
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Das fcc-Gitter besitzt eine dreizählige Symmetrie und besteht aus insgesamt vier Kugeln, mit jeweils 1/8 
Kugel auf den 8 Ecken und ½ Kugel auf den 6 Flächenmitten der würfelförmigen Elementarzelle. Die 
ausgezeichneten Netzebenen im fcc-Gitter sind die (111)- beziehungsweise (-111)-Ebenen senkrecht zu 
den Raumdiagonalen, die (200)-Ebenen senkrecht zu den Würfelflächen und die (220)- beziehungs-
weise (-220)-Ebenen entlang der Flächendiagonalen.[118, 119] Die hexagonalen (111)-Schichten liegen in 
Opalen meist senkrecht zur Filmoberfläche in ABC-gestaffelter Anordnung im Abstand a111 (der Periode) 
aufeinander. Die weiteren (hkl)-Ebenen sind unterschiedlich zur Filmoberfläche orientiert. Ein typisches 
Beispiel einer fcc-Struktur von dichtest-gepackten SiO2-Partikeln ist in Abbildung 9 (links) dargestellt, 




Abbildung 9: (Links) Facetten des fcc-Gitters eines Modellkristalls und elektronenmikroskopische Aufnahmen von vier Facetten 
ausgezeichneter Netzebenen:[105] (a) äußere (111)-Ebene, (b) innere (-111)-Ebene, (c) innere (220)-Ebene, (d) innere (200)-
Ebene und eingezeichnete reziproke Gittervektoren Ghkl, die senkrecht auf den ausgezeichneten Netzebenen stehen; (e) zuge-
hörige Brillouin-Zone im reziproken Raum mit eingezeichneten reziproke Gittervektoren Ghkl.[118] 
 
Analog zum 1D-Bragg-Spiegel beruhen die photonischen Eigenschaften der Opalstruktur auf der reso-
nanten Bragg-Streuung an diesen ausgezeichneten Netzebenen, die jetzt jedoch wegen der 3D-Struktur 
mit hoher Symmetrie die Ausbreitung von Photonen in verschiedenen Raumrichtungen beeinflussen 
können.[4] Um die Propagation von Photonen in verschiedenen Richtungen des fcc-Gitters vollständig zu 
charakterisieren, wird diese wiederum im reziproken k-Raum betrachtet, was die Beschreibung der Wel-
lenausbreitung stark vereinfacht. Die Betrachtung im reziproken Raum steht dabei in direktem Zusam-
menhang damit, wie ein Photon die dreidimensionale Struktur wahrnimmt und es können Bereiche und 
Grenzen in der 3D-Struktur bestimmt werden, die die Ausbreitung von Photonen beeinflussen.[109] Die 
erste Brillouin-Zone des fcc-Gitters im reziproken Raum ist ebenfalls ein 3D-Polyeder, der von den re-
ziproken Gittervektoren senkrecht zu den Netzebenen aufgespannt wird. In Abbildung 9 (rechts) ist 
deshalb die entsprechende reziproke Brillouin-Zone innerhalb des fcc-Gitters dargestellt, in der die (hkl)-
Netzebenen durch ihre senkrecht zur jeweiligen Netzebene stehenden Gittervektoren G111, G200 und G220 
(vom Mittelpunkt Γ der Brillouin-Zone zu den Punkten L, X und K) mit Ghkl = 2π/ahkl eingezeichnet 
sind.[118] Durch die Festlegung von kritischen Punkten des reziproken Gitters ist es möglich, die erlaubten 
Frequenzen von Photonen in jeder Richtung des Kristalls zu berechnen. Im Falle der 3D photonischen 
Kristalle wird also die Wechselwirkung von Photonen mit allen Netzebenen in allen Raumrichtungen der 
Brillouin-Zone wiedergegeben, um anschließend die Bandstruktur des Kristalls in einem Dispersionsdi-
agramm darstellen zu können. Abbildung 10a zeigt ein typisches Dispersionsdiagramm für eine fcc-
Struktur von SiO2-Kugeln (nSiO2 = 1.45) mit einer maximalen Packungsdichte von 74 %, die Zwischen-
räume sind mit Luft (nLuft = 1) gefüllt.[105] Die y-Achse entspricht der Frequenz in reduzierten dimensi-




Abbildung 10:[120] (a) Photonische Bandstrukturberechnung für einen Opal aus SiO2-Kugeln (Pseudobandlücke ist rot mar-
kiert);[105] (b) Photonische Bandstrukturberechnung für einen Inversopal aus Silizium (Pseudobandlücke ist rot markiert, voll-
ständige photonische Bandlücke ist blau markiert);[121] (c) Reflexionsmessung an einem Opal aus SiO2-Kugeln entlang der (111)-
Richtung; (d) Breite der Pseudobandlücke und der vollständigen photonischen Bandlücke von Inversopalen in Abhängigkeit des 
Brechungsindex des hochbrechenden Materials (niedrigbrechendes Material ist Luft, mit nLuft = 1).[110, 122]  
 
Die verschiedenen Säulen, aus denen sich das Diagramm in Abbildung 10a zusammensetzt, entsprechen 
Pfaden zwischen verschiedenen hochsymmetrischen Punkten der Brillouin-Zone und stellen somit Aus-
breitungsrichtungen der Photonen in dem 3D-Kristall dar.[105] Eingezeichnet sind die Grundmode und 
die ersten 14 Obertöne sowohl vom Mittelpunkt der Brillouin-Zone Γ in Richtung der Punkte L (111) 
und X (200) als auch alle Winkel von L (111) zu den Punkten U und X (200) und von X (200) zu den 
Punkten W und K (220), sodass alle Frequenzen in allen Raumrichtungen der Brillouin-Zone vom Dis-
persionsdiagramm abgebildet werden.[118] In dem Diagramm erscheint ein schmaler Bereich verbotener 
Frequenzen entlang der Richtung Γ-L (rot markiert), also senkrecht zu den (111)-Ebenen des fcc-Kris-
talls, der einer Pseudobandlücke entlang dieser Ausbreitungsrichtung entspricht. Eine fcc-Struktur von 
Kugeln mit höherem Brechungsindex zeigen zwar eine verbreiterte Pseudobandbreite, jedoch bewiesen 
theoretische Studien, dass das fcc-Gitter der Opale, unabhängig vom Brechungsindex, keine vollständige 
photonische Bandlücke aufweisen kann.[123]  
Ein Weg, um ausgehend von der fcc-Struktur, Kristalle mit vollständigen photonischen Bandlücken zu 
realisieren, ist die Invertierung von künstlichen Opalen.[124, 125] Bei der Methode der Invertierung wird 
die räumliche Anordnung der hoch- und niedrigbrechenden Materialien im Opal vertauscht. Der Opal 
dient als Templat seiner inversen Struktur: Die Hohlräume im Opal werden gefüllt (Infiltration), das 
Füllmaterial wird zu einer kontinuierlichen, stabilen Matrix gehärtet und die Kugeln des ursprünglichen 
Opals werden anschließend herausgelöst oder ausgebrannt. Die entstehenden inversen Opale bestehen 
aus Luftkugeln an Stelle der Kolloidkugeln, die von einer festen Matrix umgeben sind. Auf der Basis 
theoretischer Studien wird bei einer inversen fcc-Strukturen aus Luftkugeln in einem hochbrechenden 
Medium eine vollständige photonische Bandlücke ab einem bestimmten kritischen Brechungsindexkon-
trast (∆n ~ 2.5) erwartet.[107, 118, 123] Abbildung 10b zeigt ein berechnetes Dispersionsdiagramm für eine 
inverse fcc-Struktur von Luftkugeln (nLuft = 1) mit einer maximalen Packungsdichte von 74 %, deren 
Zwischenräume mit Silizium (nSilizium = 3.45) gefüllt sind.[121] Das berechnete Dispersionsdiagramm zeigt 
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eine Bandlücke (blau markiert) oberhalb des achten und unterhalb des neunten Bandes: Die Ausbreitung 
von Licht mit dieser Frequenz wird in alle Raumrichtungen unterbunden und es liegt eine vollständige 
photonische Bandlücke vor. Darüber hinaus zeigen Inversopale eine stark verbreiterte Pseudobandlücke 
in der (111)-Richtung (Richtung Γ-L, rot markiert). 
Diese Pseudobandlücke wird in unserem intuitiven Bild als Bragg-Resonanz an der oberflächenparallelen 
(111)-Ebene interpretiert, die sich mit kleineren Winkeln (entsprechend der Strecke L-U) zu größeren 
Frequenzen beziehungsweise zu kleineren Wellenlängen verschiebt, und die somit für die winkelabhän-
gigen Reflexionsfarben der Opalstruktur verantwortlich ist.[106, 110] Der Zusammenhang zwischen der 
photonischen Bandstruktur und den optischen Eigenschaften von künstlichen Opalen soll deshalb im 
Folgenden genauer erläutert werden. In Abbildung 10c ist ein typisches optisches Reflexionsspektrum 
eines Opals aus SiO2-Kugeln in Luft gezeigt, worin das Maximum des Reflexionspeaks der Position der 
Bandlücke entspricht. Im vereinfachten Bild kann die Lage der Bandlücke und somit der Bragg-Peak, 
analog der 1D-Bragg-Spiegel, als Beugungsmaximum betrachtet werden, das durch konstruktive und 
destruktive Interferenz nach der Lichtreflexion und Beugung an der (111)-Ebene verursacht wird. Die 
Wellenlänge des Bragg-Peaks λ111 der oberflächenparallelen (111)-Ebene (Pseudobandlücke) kann 
durch das allgemeine Bragg-Gesetz (Gleichung 2) beschrieben werden. 
 
   2	

  sin  Gleichung 2 
 
Die Wellenlänge λ111 des von der (111)-Ebene gebeugten Lichts hängt nach Gleichung 2 vom Winkel δ  
unter dem sich das Licht im Inneren des Kristalls ausbreitet und dem effektiven Brechungsindex neff des 
Materials sowie der Periode a111 ab. Die Periode der (111)-Ebene a111 kann nach Gleichung 3 aus dem 
Durchmesser d der dichtest-gepackten Kugeln berechnet werden. 
 
   23 Gleichung 3 
 
Der effektive Brechungsindex neff lässt sich aus dem Volumenmittel über die Volumenanteile φi und den 




     Gleichung 4 
 
Durch Einsetzen des effektiven Brechungsindex neff (Gleichung 4) und des Ausdrucks für die Periode a111 
(Gleichung 3) in die Bragg-Gleichung (Gleichung 2) ergibt sich eine modifizierte Bragg-Gleichung für 
die Wellenlänge des von der (111)-Ebene reflektierten Lichts λ111 in Abhängigkeit des mittleren Parti-
keldurchmessers d, des effektiven Brechungsindex neff und des Winkels δ unter dem sich das Licht im 
Material ausbreitet (Gleichung 5). 
 
   223 	

 sin  Gleichung 5 
 
Die reflektierte Farbe und somit die Lage der Pseudobandlücke eines Opals bei senkrechtem Lichteinfall 
(δ = 90°) und Blickwinkel wird also von der Größe d der Kugeln und dem effektiven Brechungsindex 
neff bestimmt. Besitzen die Kugeln beispielsweise einen Brechungsindex von n ~ 1.4 bei einem Durch-
messer im Bereich von d ~200-400 nm reflektiert der Opal sichtbares Licht (λ111 ~ 400-800 nm).[106] 
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Darüber hinaus kann die Amplitude, also die Intensität der Reflexion, für den Fall des senkrechten Licht-
einfalls und unter der Annahme, dass die (111)-Ebenen aus einheitlichen Schichten eines Materials mit 
dem Brechungsindex n1 bestehen, die durch ein zweites Material mit dem Brechungsindex n2 voneinan-
der abgegrenzt sind, mit Hilfe der Fresnel-Gleichung (Gleichung 6) berechnet werden, 
 
   ( − ()( + () 

, Gleichung 6 
 
wobei n0 dem Brechungsindex des Materials außerhalb des Opals und ns dem Brechungsindex des Ma-
terials, auf dem der Opal gelagert wird, entspricht.[40, 106, 128, 129] Die relative Reflektivität R wird nach 
Gleichung 7 also vom Verhältnis der Brechungsindizes (n1/n2) und der Anzahl N der geordneten Schich-
ten der (111)-Ebene bestimmt. Die Eigenschaften einer photonischen Bandlücke hängen also nicht nur 
von den Brechungsindizes des hochbrechenden und des niedrigbrechenden Materials, sondern auch von 
den Brechungsindizes der umgebenden Materialien ab. Die Breite der Pseudobandlücke ∆λ beziehungs-
weise des Bragg-Peaks wird durch den Brechungsindexkontrast ∆n, mit ∆n = n2 − n1, bestimmt und 
lässt sich aus der zentralen Wellenlänge des Bragg-Peaks λ0 nach Gleichung 7 berechnen.[40, 129] 
 
 Δ  4$ arcsin ( Δ + ) Gleichung 7 
 
Nach Gleichung 7 vergrößert sich die Bandlücke mit dem Brechungsindexkontrast ∆n der Materialien. 
Um eine möglichst große Bandlücke zu realisieren, ist also ein großer Brechungsindexkontrast zwischen 
den verwendeten Materialien erforderlich. Die Abhängigkeit der Breite der Pseudobandlücke bezie-
hungswiese der vollständigen Bandlücke vom Brechungsindex ist am Beispiel der Inversopalstruktur in 
Abbildung 10d gezeigt.[110, 122]  Mit zunehmendem Brechungsindex des hochbrechenden Materials ver-
breitert sich die Pseudobandlücke der Inversopalstruktur in (111)-Richtung. Ist der Brechungsindexkon-
trast in Inversopalen darüber hinaus groß genug, so können sich Pseudobandlücken in allen Richtungen 
ausbilden und zu einer vollständigen photonische Bandlücke überlagern. Das Phänomen einer vollstän-
digen photonischen Bandlücke in Inversopalen konnte auch schon an einem Beispiel gezeigt werden.[121] 
Bei der Opalstruktur überschneiden sich hingegen die einzelnen Bänder auch noch bei sehr hohen Bre-
chungsindexkontrasten, sodass sie keine vollständige photonische Bandlücke besitzen, weshalb sie für 
viele photonische Anwendungen nicht eingesetzt werden können. 
Zusammengefasst sind die Position, die Amplitude und die Breite der photonischen Bandlücke die wich-
tigsten Merkmale, die die optischen Eigenschaften von photonischen Kristallen bestimmen (vgl. Abbil-
dung 10c).[106] Die Position der photonischen Bandlücke und somit die Lage des Bragg-Peaks in opalar-
tigen Strukturen werden sowohl von der Größe d der Kugeln und damit verbunden von der Periode a111 
als auch vom effektiven Brechungsindex neff der Materialien bestimmt (vgl. Gleichung 2 und Gleichung 
5). Die Intensität der Lichtreflexion, also die Reflektivität R der Struktur, hängt hingegen von der Anzahl 
N an geordneten Schichten und dem Verhältnis der Brechungsindizes n1/n2 ab (vgl. Gleichung 6), wäh-
rend die Breite der Bandlücke ∆λ durch den Brechungsindexkontrast ∆n definiert wird (vgl. Gleichung 
7). Obwohl die in dieser Arbeit untersuchten Opale und Inversopale wegen der niedrigen Brechungsin-
dizes von Polymeren beziehungsweise SiO2 keine vollständigen photonischen Bandlücken aufweisen und 
deshalb nicht für photonische Anwendungen eingesetzt werden können, die eine vollständige photoni-
sche Bandlücke voraussetzen, ist das Auftreten der partiellen Pseudobandlücke in Richtung der (111)-
Ebene dennoch für viele Anwendungen außerordentlich nützlich: Opalstrukturen zeigen aufgrund der 
Lichtreflexion an der (111)-Ebene einzigartige optische Eigenschaften, die durch eine Variation der hier 
aufgeführten Parameter beeinflusst werden können, um eine reversible Farbänderung zu erzeugen. Die 
Frage, welche Effekte die Bandlücke opalartiger photonischer Kristalle verändern können, soll deshalb 
im nachfolgenden Abschnitt genauer erläutert werden. 
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3.3. Generelle Strategien zu schaltbaren photonischen Strukturen 
 
Das Konzept schaltbarer, oder auch responsiver photonischer Kristalle, beruht auf der reversiblen Ände-
rung der Eigenschaften der photonischen Bandlücke durch äußere Stimuli.[40, 41, 130] Durch den Aufbau 
oder eine nachträgliche Funktionalisierung von Opalen oder Inversopalen mit Stimuli-responsiven Ma-
terialien können diese so gestaltet werden, dass sie auf verschiedene äußere Reize durch eine Farbän-
derung reagieren. Generall kann in responsiven photonischen Kristallen entweder die Position, die In-
tensität, die Breite der Reflexionswellenlänge oder eine Kombination aus diesen Eigenschaften durch 
eine Variation der Gitterkonstante a111, der Ordnung beziehungsweise der Anzahl N an geordneten 
Schichten, des effektive Brechungsindex neff, des Brechungsindexkontrasts ∆n oder des Verhältnisses der 
Brechungsindizes n1/n2, geschaltet werden. Dabei können verschiedene Mechanismen eine reversible 
Farbänderung in den Opal- und Inversopal-Strukturtypen hervorrufen. Üblicherweise ist das Stimuli-
responsive Material, das auf äußere Reize ansprechen kann, ein funktionelles Polymer. Zwar haben an-
organische Materialien den Vorteil eines höheren Brechungsindex im Vergleich zu Polymeren, jedoch 
sind anorganische Materialien in den meisten Fällen nicht sehr robust. Darüber hinaus zeigen anorgani-
sche photonische Kristalle typischerweise nur sehr begrenzten Änderungen der Reflexionswellenlänge 
aufgrund der geringen Veränderungen des Brechungsindex der meist durch Phasenübergänge der anor-
ganischen Materialien hervorgerufen wird. Im Vergleich dazu können die physikalischen und chemi-
schen Eigenschaften von Polymeren maßgeschneidert werden, indem spezielle Monomere gezielt aus-
gewählt oder die Syntheseverfahren an die jeweiligen Anforderungen angepasst werden. Die Stimuli-
responsiven Polymere können dabei entweder als eigentliche Baueinheiten oder auch als Matrixmaterial 
in die photonischen Strukturen eingebaut werden. Die überwiegende Mehrheit der literaturbekannten 
Opal- und Inversopalstrukturen wurde aus Kolloidpartikeln aufgebaut, die in eine Polymermatrix einge-
bettet wurden, die die mechanische Stabilität der Struktur gewährleistet. Es sind jedoch auch stimuli-
responsive 1D-Bragg-Spiegel bekannt, deren Schichtstruktur aus einem oder mehreren responsiven Po-
lymeren aufgebaut wurde. Eine Übersicht über die wichtigsten Mechanismen, die eine reversible Far-
bänderung in Opal- und Inversopalstrukturen hervorrufen, wird im Folgenden vorgestellt. Die verschie-
denen Mechanismen sollen in Abbildung 11 veranschaulicht werden. Für weitere Details soll jedoch an 
dieser Stelle auf einschlägige Übersichtsartikel verwiesen werden.[29, 40-42, 44, 45, 130] 
 
 
Abbildung 11: Parameter, die die optischen Eigenschaften von Opalen und Inversopalen bestimmen und in einer responsiven 
photonischen Opal- und Inversopalstruktur variiert werden können.[40] 
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Die Pseudobandlücke und damit die optischen Eigenschaften von Opalen und Inversopalen können ins-
besondere durch die Änderung der 3D-Struktur oder der Brechungsindizes der dichtest-gepackten Ku-
geln oder des Matrixmaterials durch verschiedene chemische oder physikalische Stimuli wie dem Quel-
len mit Lösungsmitteln, Gasen oder anderen chemischen oder biologischen Substanzen, durch Änderun-
gen des pH-Wertes, der Ionenstärke oder Temperatur, durch mechanische Belastung oder Lichteinwir-
kung sowie durch das Anlegen von elektrischen oder magnetischen Feldern beeinflusst werden. Diese 
äußeren Reize verursachen sowohl Änderungen der Gitterkonstante, des Brechungsindex(-kontrastes), 
der Symmetrie und der Orientierung des Kristallgitters als auch Störungen der kristallinen Ordnung und 
bewirken somit drastische Veränderungen der optischen Eigenschaften (Abbildung 11).[40, 41]   
Die optischen Eigenschaften photonischer Kristalle können insbesondere durch die Variation der 
Gitterkonstante sehr einfach geschaltet werden.[40] Dabei können Opale oder Inversopale entweder 
direkt aus einem stimuli-responsiven und quellbaren Hydrogel oder einem deformierbaren Elastomer 
aufgebaut oder in solche Polymere eingebettet werden. Unter dem Einfluss verschiedene Stimuli wie 
mechanische Deformation, Lösungsmittel, Temperatur, oder Licht können Volumenphasenübergänge 
innerhalb der Baueinheiten oder der Matrix induziert werden, wodurch sich die Struktur reversibel 
aufweitet oder zusammenzieht und die Reflexionsfarbe reversibel geschaltet wird.  
Ein anderer wichtiger Mechanismus für das Schalten der optischen Eigenschaften photonischer Kristalle 
ist die Variation des Brechungsindex der dichtest-gepackten Kugeln oder des Matrixmaterials.[40] Der 
Brechungsindex kann dabei entweder wegen seiner Temperaturabhängigkeit selbst durch eine einfache 
Temperaturänderung, oder durch ein temperatur- und ladungsinduziertes Quellen mit Wasser sowie 
durch die Aufnahme von Lösungsmitteln, Chemikalien, biologischen Substanzen oder Gasmolekülen ver-
ändert werden. Hierdurch kann sowohl die Lage als auch die Intensität des Bragg-Peaks durch die Än-
derung des effektiven Brechungsindex und des Brechungsindexkontrasts reversibel geschaltet werden. 
Außerdem erlaubt eine gezielte Abstimmung der Brechungsindizes von Kugeln und Matrixmaterial die 
Bragg-Reflexion reversibel ein- und auszuschalten. 
Auch Veränderungen der periodischen Struktur können für das Schalten der optischen Eigenschaften 
photonischer Kristalle genutzt werden, wenn sich die Gitterkonstante und somit die Symmetrie der 
Struktur anisotrop verändert.[40] Anisotrope Änderungen der 3D-Struktur werden im einfachsten Fall 
dadurch verursacht, indem die relative Orientierung eines Opals oder Inversopals durch die Änderung 
des Kippwinkels gegen eine Lichtquell variiert wird. Darüber hinaus führt beispielsweise die mechani-
sche Deformation elastomerer photonischer Kristalle oder auch die Einwirkung inhomogener magneti-
scher Felder auf photonische Kristalle aus magnetischen Materialien zu einer anistropen Veränderung 
der Gitterkonstante. 
Eine weitere Strategie, die es ermöglich die optischen Eigenschaften von (Invers-)Opalstrukturen zu 
schalten, ist der gezielte Einbau von Defektstrukturen, die auf äußere Reize ansprechen.[40] Solche 
responsiven photonischen Kristalle können realisiert werden, indem beispielsweise eine Defektschicht 
aus Stimuli-responsiven Polymeren in die 3D-Struktur eingebaut wird. Durch das anschließende Schal-
ten der Defektschicht durch einen äußeren Stimulus kann sowohl die Lage als auch die Intensität des 
Bragg-Peaks verändert werden. 
Die wohl größten Veränderungen der optischen Eigenschaften bewirken jedoch reversible Übergänge 
von geordneten in ungeordnete Zustände, wobei die kristalline Ordnung durch externe Stimuli wie bei-
spielsweise Lichtbestrahlung oder elektrische oder magnetische Felder vollständig aufgebrochen wird.[40] 
Diese reversiblen Phasenübergänge von photonischen Kristallen zu photonischen Gläsern oder kolloidalen 
Schmelzen ermöglichen somit die Bragg-Reflexion reversibel ein- und auszuschalten. 
In den letzten zehn Jahren hat sich das Forschungsinteresse nicht nur auf theoretische Studien zur Wech-
selwirkungen schaltbarer photonischer Kristalle mit Licht, zum Mechanismen der Farbänderung und zu 
den experimentellen Methoden der Herstellung solcher Stimuli-responsiven photonischen Kristalle kon-
zentriert, sondern auch auf Verfahren diese Eigenschaften in neuartigen intelligenten Materialien für 
den alltäglichen Gebrauch zu nutzen. Aufgrund der reversiblen Farbänderung können schaltbare photo-
nische Kristalle sowohl als kostengünstiges aktives Material in verschiedenen optischen Bauteilen als 
auch als funktionelle Materialien eingesetzt werden, um die Farbe von Objekten zu ändern. Im nachfol-
genden Abschnitt werden deshalb einige potentielle Anwendungen Stimuli-responsiver kolloidaler pho-
tonischer Kristalle vorgestellt. 
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3.4. Anwendungen schaltbarer photonischer Kristalle 
 
Für viele technologische Bereiche sind schaltbare photonische Kristalle insbesondere wegen der kosten-
günstigen Herstellung und der Möglichkeit der reversiblen Schaltung von besonderem Interesse. Sowohl 
die akademische als auch die industrielle Forschung hat sich deshalb auf Anwendungen in verschiedens-
ten Bereichen wie optische Sensoren, Farbdisplays, wiederbeschreibbare Papiere und Sicherheitsmerk-
male sowie intelligenten optischen Schaltern und Beschichtungen, für durchstimmbare Lasersysteme 
und optische Datenspeicher konzentriert.[29, 40-42, 44, 45, 131]  
Da der Einfluss der äußeren Reize direkt anhand der Farbänderung schon mit bloßem Auge beobachtet 
werden kann, wurden Anwendungen solcher Materialien als Sensoren vorgeschlagen.[44, 132, 133] Polymer-
basierte thermosensitive Opale waren dabei wohl die Vorreiter für synthetische schaltbare photonische 
Kristalle, die eine Temperaturänderung in ihrer Umgebung direkt anhand einer Farbänderung anzeig-
ten.[134-143] Dieses Grundprinzip wurde über die Jahre weiterentwickelt, sodass eine große Vielfalt an 
Sensoren hergestellt werden konnten, die beispielsweise Lichteinstrahlung,[144-150] mechanische Verfor-
mung wie Druck oder Dehnung,[151-160] pH-Schwankungen,[44, 161-167] Gase,[168, 169] Feuchtigkeit,[170, 171] 
organische Lösungsmittel oder ionische Spezies detektieren können.[165, 172-181] Darüber hinaus gibt es 
intensive Bemühungen, kolloidale Kristalle aus chemisch reaktiven Polymeren zu entwickeln, die neue 
Möglichkeiten in der Spurenanalyse von chemisch oder biologisch aktiven Substanzen eröffnen. Der 
Vorteil von chemisch reaktiven Polymeren ist, dass sie eine einfache nachträgliche chemische Modifizie-
rung der kolloidal-kristallinen Struktur ermöglichen. Dies kann sowohl für eine nachträgliche Stabilisie-
rung der Struktur durch Vernetzungsreaktionen als auch für die Detektion von Chemikalien, einschließ-
lich Ionen, Lösungsmittel- und Gasmolekülen sowie Biomolekülen durch eine Wechselwirkung mit der 
reaktiven Oberfläche genutzt werden, die einen Einfluss auf die optischen Eigenschaften des kolloidalen 
Kristalls mit wahrnehmbaren Farbwechseln ausüben können. Solche reaktiven Systeme haben sich des-
halb bereits für verschiedene Anwendungen wie beispielsweise für die Bioanalytik sowie für die Detek-
tion von Glukose, Pflanzenschutzmitteln, Sprengstoffen und Toxinen bewährt.[178, 182-192]  
Ein zukunftsträchtiger Anwendungsbereich ist der Einsatz schaltbarer photonischer Kristalle als aktive 
optische Bauelemente für flexible Displays oder für das photonische Drucken und Färben von wiederbe-
schreibbaren elektronischen Papieren.[40] Im Vergleich zu herkömmlichen Displays können mit einem 
einzelnen schaltbaren photonischen Kristall alle Farben des sichtbaren Lichtspektrums realisiert werden. 
Im Gegensatz zu Sensoren, für die es ausreicht eine Änderungen in ihrer Umgebung in optische Signale 
umzuwandeln, ist es für Displayanwendungen wichtig, dass das optische Signal durch den externen 
Stimulus gezielt variiert werden kann.[40] Da für Displayanwendungen ein schnelles Ansprechverhalten 
notwendig ist, wurde in der Literatur insbesondere die Schaltung der optischen Eigenschaften durch 
elektrische oder magnetische Felder sowie durch mechanische Deformation vorgeschlagen.[156, 193-198] 
Ähnlich wie bei der Displaytechnologie wird beim photonischen Drucken durch die Modulation eines 
externen Stimulus ein räumlich aufgelöstes optisches Signal erzeugt, wodurch gezielt einstellbare pho-
tonische Muster mit hoher Auflösung gedruckt werden können.[40] Im Gegensatz zu den Displayanwen-
dungen ist das photonische Drucken nicht auf ein schnelles Ansprechverhalten der photonischen Struk-
tur angewiesen, dafür muss die eingeschriebene Information aber über einen langen Zeitraum erhalten 
bleiben. Da die Information anhand von Strukturfarben und nicht mit verbleichenden Pigmentmolekülen 
visualisiert wird, kann die Information auf dem photonischen Papier über längere Zeit sehr sicher ge-
speichert werden. Diese Art von schaltbaren photonischen Materialien ist deshalb sehr gut für Anwen-
dungen als Sicherheitsmerkmale oder die optische Datenspeicherung geeignet. Aktuell wurden photoni-
sche Papiere entwickelt, mit denen die Muster durch verschiedene Stimuli wie beispielsweise durch se-
lektive Lichtbestrahlung oder Benetzung mit Chemikalien sowie durch elektrische und magnetische Fel-
der erzeugt werden und gegebenenfalls anschließend in einer photopolymerisierbaren Matrix fixiert 
werden konnten.[139, 175, 199-208] Wird das Verfahren jedoch umgedreht und ein Muster in die polymeri-
sierbare Matrix durch eine räumlich aufgelöste Photopolymerisation geschrieben, weisen das gedruckte 
Muster und das umgebende Papier zunächst die gleiche Farbe auf, da sich die Struktur der vernetzten 
und unvernetzten Bereiche nicht ändert. Unter dem Einfluss eines externen Stimulus verschiebt sich die 
Reflexionsfarbe der vernetzten und unvernetzten Bereiche jedoch unterschiedlich, wodurch die einge-
schriebene Information zum Vorschein kommt. Verschiedene Systeme für das photonische Drucken von 
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unsichtbaren photonischen Kristallmustern wurden bereits erfolgreich entwickelt, bei denen die Bilder 
durch verschiedene äußere Stimuli wie beispielsweise durch Lösungsmittel,[209-211] mechanisches Dehnen 
und magnetische Felder angezeigt werden.[196, 209, 212-215] Diese Art von photonischen Papieren ist somit 
sehr gut für die Anwendung als Fälschungsmerkmalen oder die Speicherung von geheimen Informatio-
nen geeignet.  
Der Einfluss schaltbarer photonischer Kristalle auf die spontane Emission eingebauter Fluoreszenzfarb-
stoffe führt ebenfalls zu interessanten optischen Phänomenen wie der steuerbaren Lokalisierung von 
emittierten Photonen, die eine gezielte Manipulation der Emissionseigenschaften von eingebetteten 
Emitter über den Durchstimmbereich der responsiven photonischen Kristalle ermöglichen. Überlappt die 
Emissionsbande des Farbstoffs teilweise oder vollständig mit der Bandlücke des photonischen Kristalls, 
wird die Ausbreitung der elektromagnetischen Strahlung in bestimmte Raumrichtungen des Gitters blo-
ckiert, während gezielt eingebrachte Defekte die Emission enorm beschleunigen können.[106] Diese Ei-
genschaften können in Kombination mit der schaltbaren Bandlücke responsiver photonischer Kristalle 
genutzt werden, um die spontane Emission von Lichtquellen innerhalb des Kristalls über einen gewissen 
Frequenzbereich zu hemmen oder gar zu verstärken. Die Kontrolle der spontanen Emission von organi-
schen Fluoreszenzfarbstoffen innerhalb responsiver photonischer Kristalle ist deshalb besonders interes-
sant für zukünftige Anwendungen in allen Bereichen, in denen eine richtungsabhängige und steuerbare 
Emission benötigt wird wie beispielsweise in effizienten Lichtleitern, Leuchtdioden oder Solarzellen. Von 
besonderem Interesse für zukünftige Anwendungen ist auch die resonante Fluoreszenzverstärkung von 
fluoreszierenden Molekülen in schaltbaren photonischen Kristallen nach der Anregung mit einem Laser. 
Solch eine Lichtverstärkung durch stimulierte Emission kann auf den Resonanzeffekt in photonischen 
Kristallen zurückgeführt werden. In mehreren Arbeiten konnte der erfolgreiche Einsatz Fluoreszenzfarb-
stoff-modifizierter schaltbarer photonischer Kristalle als aktives Lasermaterial für mechanisch durch-
stimmbare Laser bereits gezeigt werden.[216-218] Jedoch ist auch die Durchstimmung der Laserwellen-
länge durch andere äußere Stimuli wie beispielsweise Temperatur, pH-Wert, Ionenstärke, elektrische 
und magnetische Felder prinzipiell möglich.   
  
   25 
4. Herstellungsmethoden für kolloidale photonische Kristalle 
 
Die optischen Eigenschaften von photonischen Kristallen sind mittlerweile sehr gut verstanden und ihre 
Anwendungen sind vielfältig.[105] Trotzdem ist die Entwicklung eines kostengünstigen und skalierbaren 
Herstellungsverfahrens für gut geordnete photonische Kristalle auf industriellen Längenskalen immer 
noch eine Herausforderung. Photonische Kristalle können sowohl mit „Top-Down“- als auch mit „Bottom-
Up“-Strategien hergestellt werden.[219] Die Top-Down-Methode erlaubt die präzise Herstellung von pho-
tonischen Kristallen mit herkömmlichen Methoden der Mikrofertigung wie der Lithographie sowie Ätz- 
und Prägetechniken, die sehr kleine Elemente von Mikrostrukturen mit gewünschter Form, Größe und 
Ordnung in hoher Qualität erzeugen.[219] Der große Nachteil der Top-Down-Methode ist jedoch die seri-
elle Herstellung, was die Produktion von großflächigen Strukturen mit hoher Genauigkeit zunehmend 
langsamer und kostenintensiver macht. Im Vergleich dazu umfassen Bottom-Up-Methoden die Selbstor-
ganisation von kleineren Bausteinen zu großflächigen periodischen Strukturen wie sie üblicherweise 
auch in der Natur auftreten.[110] Im Vergleich zu natürlichen Nanostrukturen, die hinsichtlich ihrer Zu-
sammensetzung auf einige wenige in der Natur vorkommende Biomaterialien limitiert sind, ermöglicht 
die Bottom-Up-Methode den Aufbau künstlicher photonischer Kristalle aus einer großen Vielzahl ver-
schiedenster Materialien mit extrem variabler chemischer Zusammensetzung.[109]  Wie in Kapitel 3 erör-
tert, sind photonische Kristalle insbesondere für den sichtbaren Wellenlängenbereich (λ ~ 400-800 nm) 
von besonderem Interesse. Die photonischen Kristalle sollten deshalb Periodizitäten auf der Größenord-
nung der halben Lichtwellenlänge (~ 200-400 nm) aufweisen die genau im Größenbereich von Kollo-
idpartikeln (~ 10-1000 nm) liegt. Kolloide sind der Selbstorganisation fähig, wobei sie sich zu kristalli-
nen Phasen mit weitreichender Ordnung, den kolloidalen photonischen Kristallen, organisieren. Die 
Möglichkeit der Steuerung der Größe und der Form sowie ihrer Wechselwirkung erlaubt eine gezielte 
Manipulation der Kolloide auf submikroskopischen Längenskalen und somit das Maßschneidern von pe-
riodischen Strukturen mit einzigartigen photonischen Eigenschaften.[109] Über die letzten Jahrzehnte 
wurden große Fortschritte sowohl in der Synthese als auch in der Selbstorganisation von Kolloiden un-
terschiedlicher Größe, Form, Zusammensetzung und Oberflächeneigenschaften erzielt. Der große Vorteil 
der Selbstorganisation von Kolloiden ist, dass sie mit wohlbekannten, preiswerten Verfahren mit mono-
disperser Größenverteilung in großem Maßstab generiert und anschließend mit gängigen Organisati-
onsverfahren zu hochgeordneten und großflächigen photonischen Kristallen verarbeitet werden können. 
Wegen der immensen Wichtigkeit für diese Arbeit werden im Folgenden verschiedene Herstellungsme-




4.1. Kolloidale Partikel-Systeme  
 
Die wichtigsten Anforderungen an kolloidale Partikel-Systeme zur Herstellung photonischer Kristalle für 
den sichtbaren Wellenlängenbereich sind die Größen im Bereich von ~ 200-400 nm, eine hinreichende 
Monodispersität und eine ausreichende kolloidale Stabilität der Partikel.[110] Die Monodispersität der 
Partikel ist dabei der Schlüsselfaktor, da die Periodizität der Struktur direkt durch die Größe der Partikel 
bestimmt wird und aus polydispersen Partikeln keine periodischen Strukturen aufgebaut werden kön-
nen.[106] Für die Herstellung von photonischen Kristallen ist es deshalb entscheidend, hoch monodisperse 
Partikel mit weniger als 5 % Abweichung des Partikeldurchmessers zu generieren. Es gibt viele verschie-
dene chemische Verfahren, die es ermöglichen, kolloidale Partikel einheitlicher Größe und Form in die-
sem Größenbereich zu synthetisieren. Die wohl wichtigste Partikelform ist dabei die Kugel, die unkom-
pliziert herzustellen ist und deshalb am häufigsten für die Herstellung photonischer Kristalle eingesetzt 
wurde. Darüber hinaus wurde in den letzten Jahrzehnten die Synthese und Organisation immer kom-
plexerer, nicht-sphärischer Kolloide wie Ellipsoide, Plättchen und Stäbchen immer weiter vorangetrie-
ben. Sowohl sphärische als auch nicht-sphärische Partikel können aus organischen und anorganischen 
Materialien wie Polymeren, Isolatoren, Halbleiter und Metalle hergestellt werden.[109] Die verschiedenen 
Materialien können mit speziellen Syntheseverfahren wie beispielsweise die Heterophasenpolymerisa-
tion, Sol-Gel-, Solvothermal- und Templatsynthesen hergestellt werden.  
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4.1.1. Sphärische polymerbasierte Partikel 
 
Kolloidpartikel werden auf Polymerbasis durch Heterophasenpolymerisation in Alkoholen oder in Was-
ser hergestellt.[220, 221] Für die Synthese von monodispersen, submikroskopischen Polymerpartikeln ist 
die Emulsionspolymerisation die Methode der Wahl, da diese die Herstellung von monodispersen Parti-
keln im Größenbereich von 100-1000 nm durch eine radikalische Polymerisation von Vinyl- oder (Meth-) 
Acrylmonomeren in umweltfreundlichen Medien wie Wasser ermöglicht.[222] Die Emulsionspolymerisa-
tion ist ein radikalisches Polymerisationsverfahren in heterogener Phase, bei der Monomere in Wasser 
dispergiert und anschließend mit einem wasserlöslichen Initiator radikalisch polymerisiert werden. In 
den meisten Fällen, aber nicht immer, werden Emulgatoren eingesetzt. Das Ergebnis ist eine Dispersion 
der aus dem Monomer gebildeten Polymerpartikel, die als Latex bezeichnet wird. Der Schlüssel für die 
Monodispersität ist die schnelle Keimbildung, gefolgt von einer langen Phase des Partikelwachstums.[223] 
Die Wachstumsphase kann außerdem durch die kontinuierliche Zugabe eines Monomers verlängert wer-
den. Je nach Initiator und Emulgator tragen die Partikel nach der Polymerisation anionische, kationische 
oder seltener auch nichtonische Gruppen, die die kolloidale Stabilität gewährleisten.[224, 225] Dies ist auch 
der große Vorteil von Polymerpartikeln, da die kolloidale Stabilität bereits bei der Polymerisation bei-
spielsweise durch den Einbau von hochgeladenen Initiatoren oder Comonomeren gezielt gesteuert und 
maßgeschneidert werden kann. Die Oberflächeneigenschaften der Partikel können somit leicht modifi-
ziert und an die verschiedenen Anforderungen der jeweiligen Selbstorganisationsmethode angepasst 
werden. Darüber hinaus ermöglicht die Emulsionspolymerisation eine sehr gute Kontrolle über die Par-
tikelgröße beispielsweise durch Saatemulsionspolymerisationsverfahren, bei denen Saatpartikel vorge-
legt werden, die dann durch kontinuierliche Zugabe von weiterem Monomer vergrößert werden.[222] Die 
Synthese von Polymerpartikeln mit der Emulsionspolymerisation ist außerdem leicht skalierbar und er-
möglicht die Herstellung von großen Mengen an monodispersen Partikeln. Die Emulsionspolymerisation 
ist deshalb sehr etabliert und wurde bereits für die Herstellung von monodispersen Partikeln auf der 
Basis verschiedenster Polymere angewendet.[222] Routinemäßig hergestellte Polymerpartikel für kolloi-
dale photonische Kristalle sind jedoch auf ein paar wenige, chemisch stabile Polymeren ohne spezielle 
Funktionalitäten beschränkt wie beispielsweise Polystyrol (PS) oder Polymethylmethacrylat 
(PMMA).[109] Durch sequentielle Emulsionspolymerisationsverfahren können aber auch mehrphasige 
Strukturen hergestellt werden.[226-230] Wenn zwei oder mehrere Monomere nacheinander im selben Re-
aktionsgemisch polymerisiert werden, kommt es zu einer räumlich begrenzten Mikrophasenseparation, 
mit der verschiedene interne Partikelarchitekturen realisiert werden können.[118] Für kolloidale photoni-
sche Kristalle ist insbesondere die Kern-Schale-Architektur von besonderem Interesse, bei der ein Kern 
aus einem Polymer mit einer Schale aus einem anderen Polymer bedeckt ist. Für photonische Anwen-
dungen haben sich insbesondere Kern-Schale-Partikel aus einem PS-Kern und einer Polyacrylat-Schale 
bewährt,[158, 231-237] die sich in ihrem Brechungsindex unterscheiden und durch eine Variation der Poly-
mervolumenanteile eine Einstellung der optischen Eigenschaften der photonischen Kristalle über einen 
gewissen Bereich ermöglichen. Für photonische Anwendungen sind darüber hinaus Gelpartikel sehr at-
traktiv, deren Größe sich durch das Quellen mit Lösungsmitteln oder temperaturinduzierte Volumen-
phasenübergänge reversibel schalten lässt,[29, 41, 44] wodurch sich die optischen Eigenschaften der daraus 
aufgebauten photonischen Kristalle variieren lassen.  
 
 
4.1.2. Sphärische anorganische Partikel 
 
Die Synthese von Polymerpartikeln ist sehr flexibel und ihre Eigenschaften wie Größe, Monodispersität 
sowie kolloidale und mechanische Stabilität können für viele Anwendungen photonischer Kristalle maß-
geschneidert werden. Jedoch sind für einige Anwendungen auch chemisch und thermisch stabile Mate-
rialien mit einem hohen Brechungsindex erforderlich, der nur mit anorganischen Materialien realisiert 
werden kann. Der wohl bekannteste und meist untersuchte Vertreter anorganischer Partikel sind mono-
disperse, sphärische SiO2-Partikel. SiO2-Partikel waren die ersten monodispersen anorganischen Kollo-
ide, die von Stöber et al. im Jahr 1968 hergestellt und untersucht wurden.[238] Beim Stöber-Prozess, einer 
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Variante der Sol-Gel-Prozesse,[239] werden Siliziumalkoxide in Alkoholen unter Basenkatalyse hydroly-
siert und dann zu SiO2 kondensiert.[240] In diesem Prozess ist die wesentliche Spezies die intermediär 
auftretenden SiO2-Oligomere. Die Kondensation führt ausgehend von diesen verzweigten Oligomeren 
über kompakte Nanokeime von einigen wenigen Nanometern im Durchmesser zu Nanopartikeln mit 
Durchmessern von 10-100 nm. Diese können aggregieren und dreidimensional ausgedehnte Netzwerke, 
die sogenannten Gele, aufbauen. Unter den speziellen Bedingungen des Stöber-Prozesses wachsen die 
Nanopartikel aber zu monodispersen SiO2-Partikeln heran. Von Stöber wurde entdeckt, dass dies in am-
moniakalischen Lösungen der Siliziumalkoxide in Alkoholen in einem bestimmten Bereich der Wasser- 
und Ammoniakkonzentrationen gelingt.[238] Ammoniak katalysiert die Kondensation und stattet die 
SiO2-Partikel zudem mit Anionen aus, die sie vor Aggregation mit anderen Partikeln schützen. Diese 
Methode liefert äußerst monodisperse sphärische Partikel mit Durchmessern im Bereich von wenigen 
Nanometern bis zu einigen Mikrometern. Große monodisperse SiO2-Partikel können aber am besten 
durch einen Wachstumsprozess ausgehend von kleinen Keimen hergestellt werden, bei dem eine Vor-
läuferlösung über mehrere Stufen zugegeben wird.[118, 241] Bei diesem Prozess ist die Menge an vorge-
legten Keimen entscheidend für die Monodispersität, damit keine neuen Keime gebildet werden und der 
SiO2-Vorläufer über mehrere Stufen durch eine Wachstumsreaktion und Ostwald-Reifung vollständig 
auf die Keimpartikel aufwächst. Monodisperse Produkte konnten mit diesem Verfahren bisher mit Durch-
messern im Bereich von 100-800 nm erzeugt werden.[118] SiO2-Partikel fallen nach der Synthese amorph 
an und besitzen darüber hinaus leider einen für anorganische Materialien ungewöhnlich niedrigen Bre-
chungsindex (n ≅ 1.45).[118] 
Monodisperse TiO2-Partikel mit höherem Brechungsindex (n ≅ 1.5-2.5) konnten mit einem ähnlichen 
Verfahren durch die Hydrolyse von Titanalkoxiden in Alkoholen erzeugt werden.[242] Mit dieser Methode 
konnten monodisperse Produkte im Größenbereich von 300-600 nm hergestellt werden. Das Problem 
bei dieser Methode war jedoch die Bildung von Partikelaggregaten. Von van Blaaderen et al. wurde 
deshalb, analog zum Stöber-Prozess, ein Keimwachstumsprozess eingeführt.[243] Mit diesem Verfahren 
gelang es, äußerst monodisperse TiO2-Partikel im Größenbereich von 440-1110 nm zu synthetisieren. 
Darüber hinaus konnte der Brechungsindex der amorphen TiO2-Partikel durch eine anschließende Tem-
peraturbehandlung und Umwandlung in teilkristallines TiO2 (Anatas) über einen Bereich von n = 1.55-
2.3 gezielt eingestellt werden. 
Da theoretische Studien an kolloidal photonischen Kristallen aus Metall- oder Halbleiterpartikeln das 
auftreten vollständiger photonischer Bandlücken für solche Systeme voraussagten, wurde über die letz-
ten Jahrzehnete intensiv versucht Synthesestrategien für solche Partikelsysteme zu entwickeln.[244] Zur 
Herstellung geeigneter monodisperse Goldpartikel mit engen Größenverteilungen, wurde von Alvarez-
Puebla et al. beispielsweise ein Saatwachstumsverfahren verwendet.[245] Goldnanopartikel wurden zu-
nächst in Wasser durch die Reduktion von HAuCl4 mit NaBH4 in Gegenwart von Natriumcitrat herge-
stellt. Zu diesen Nanopartikeln wurde dann über mehrere Stufen eine Wachstumslösung von HAuCl4, 
Ascorbinsäure, KI und Cetyltrimethylammoniumbromid (CTAB) zugegeben, sodass der Vorläufer, ähn-
lich dem Stöber-Prozess, in einer Schichtreihenfolge auf die Keimpartikel aufwuchs. Die Bildung von 
Goldstäbchen konnte effektiv durch die Zugabe von KI unterdrückt werden (vgl. Kapitel 4.1.4). In Ab-
hängigkeit der Keimpartikelkonzentration und der Anzahl an Wachstumsstufen konnten mit dieser Me-
thode monodisperse Goldpartikel in einem Größenbereich von 50-1000 nm hergestellt werden, die 
durch CTAB kationisch stabilisiert waren und je nach Partikelgröße eine ausgeprägte Plasmonenreso-
nanz im sichtbaren Spektrum zeigten. 
Halbleitende Materialien mit exzellenten optischen Eigenschaften für photonische Anwendungen sind 
beispielsweise ZnO und ZnS.[106, 109, 246] Beide Material besitzen einen hohen Brechungsindex (n = 2.1-
2.4).[247] Monodisperse Partikel aus ZnO oder ZnS können über eine Solvothermalsynthese durch die 
thermische Zersetzung von Zn(CH3COO)2 in Wasser oder mehrwertigen Alkoholen,[246, 248] oder durch 
die thermische Zersetzung von Thioacetamid (TAA) in Gegenwart von Zn(NO3)2 in Wasser hergestellt 
werden.[249] Die Synthesen folgen einem homogenen Fällungs-Aggregationsmechanismus der es ermög-
licht, einen breiten Größenbereich für die Partikel abzudecken. Jedoch liefern diese Methoden oft poly-
disperse Produkte. Besser verlaufen diese Synthesen unter dem Zusatz von Schutzkolloiden wie Polyvi-
nylpyrrolidon (PVP),[250] die eine gezielte Einstellung der Partikelgröße und somit die Herstellung äu-
ßerst monodisperser Produkte erlauben und die resultierenden Partikel zusätzlich stabilisieren. Chang 
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et al. gelang beispielsweise die Synthese monodisperser ZnO-Partikel in einem Größenbereich von 110-
600 nm durch ein spezielles zweistufiges Verfahren durch die thermische Zersetzung von Zn(CH3COO)2 
in Diethylenglycol (DEG).[246] Von van Blaaderen et al. konnten monodisperse ZnS-Partikel in einem 
Größenbereich von 80-1400 nm durch die thermische Zersetzung von TAA in Gegenwart von Zn(NO3)2 
in Wasser hergestellt werden.[249] Aufgrund hochverdünnter Vorläuferlösungen war bei beiden Metho-
den die Ausbeute an Partikeln jedoch sehr gering. Mit ähnlichen Verfahren können außerdem monodis-
perse Partikel aus CdS und ZnSe synthetisiert werden.[251, 252]   
Neben halbleitenden und metallischen Partikeln traten insbesondere magnetische Partikel aufgrund ih-
rer besonderen kolloidalen, magnetischen und optischen Eigenschaften immer mehr in den Fokus der 
aktuellen Forschung.[41, 42, 253, 254] Da sich magnetische Partikeln unter dem Einfluss eines externen mag-
netischen Feldes reversibel zu hochgeordneten Strukturen organisieren, eignen sie sich besonders für 
die Herstellung photonischer Kristalle.[205, 255] Obwohl eine Vielzahl von Verfahren für die Synthese von 
magnetischen Nanopartikel bereits entwickelt wurden,[256, 257] sind bislang jedoch nur wenige Methoden 
für die Synthese von magnetischen Partikeln mit Durchmessern > 100 nm bekannt. In Wasser disper-
gierbare und monodisperse magnetische Fe3O4-Partikel mit einem Durchmesser < 100 nm können bei-
spielsweise durch die Hochtemperaturhydrolyse von FeCl3 unter Basenkatalyse in Gegenwart mehrwer-
tiger, langkettiger Carbonsäuren synthetisiert werden. Die Carbonsäuren dienen dabei als Stabilisie-
rungsreagenz, da die Carboxyl-Gruppen an das Eisen koordinieren. Die freien, nichtkoordinierten Car-
boxyl-Gruppen sorgen für die anionische Stabilisierung und die Wasserdispergierbarkeit der Partikel. 
Von Ge und Yin wurde ein effizientes Verfahren vorgestellt, das die Synthese von monodispersen und 
superparamagnetischen Fe3O4-Partikeln ermöglicht.[258] FeCl3 wurde in einem DEG/NaOH-Gemisch in 
Gegenwart von Polyacrylsäure bei 220 °C hydrolysiert. In Abhängigkeit der Menge an DEG/NaOH-
Stammlösung konnten monodisperse Fe3O4-Partikel in einem Größenbereich von 30-180 nm hergestellt 
werden. Der große Vorteil dieser Synthese ist, dass die Partikel anschließend direkt in einen Stöber-
Prozess eingebracht werden können,[259] wodurch die Partikel durch das Aufwachsen von SiO2 bis in den 
Größenbereich von 200-600 nm vergrößert werden können. 
 
 
4.1.3. Sphärische organisch-anorganische Hybridpartikel 
 
In den letzten Jahrzehnten bestand zunehmendes Interesse daran, Methoden für die Gestaltung und 
Strukturierung von kolloidalen Partikeln zu entwickeln, um funktionale Partikel mit immer komplexeren 
Funktionen für photonische Anwendungen maßzuschneidern.[42, 109, 110, 260, 261] Eines der wichtigsten Ver-
fahren ist die Synthese von organisch-anorganischen Hybridpartikeln. Hierdurch können neuartige mo-
nodisperse Partikel unterschiedlicher chemischer Zusammensetzungen und Eigenschaften generiert wer-
den. Auch wenn es nicht gelingt monodisperse Partikel eines bestimmten Materials zu synthetisieren, 
können durch kombinierte Syntheseverfahren Hybridpartikel mit monodisperser Größenverteilung her-
gestellt werden. Insbesondere organisch-anorganische Kern-Schale (CS)-Partikel sind für photonische 
Anwendungen von besonderem Interesse, da die leicht zugänglichen monodispersen Polymerpartikel 
mit Funktionen der anorganischen Materialien wie beispielsweise einem hohen Brechungsindex ausge-
stattet werden können.[261] Darüber hinaus können die optischen und elektronischen Eigenschaften von 
anorganischen Kolloiden mit den mechanischen Eigenschaften der Polymere wie Filmbildung, Elastizität 
und Formbarkeit kombiniert werden. Verschiedene Verfahren für die erfolgreiche Synthese solcher Par-
tikel-Systeme wurden bereits beschrieben. Meist wird eine Kombination von Heterophasenpolymerisa-
tion und Sol-Gel- oder Solvothermalsynthese verwendet, anorganische Vorläufer können aber auch sehr 
gut aus der Gasphase auf den Polymerpartikeln abgeschieden werden.[261] Dabei muss die Wechselwir-
kung zwischen dem jeweiligen Vorläufer und den Kernpartikeln jedoch meist in einem vorgeschalteten 
Funktionalisierungsschritt zunächst angepasst werden, damit wohldefinierte monodisperse CS-Partikel 
hergestellt werden können. An einigen Beispielen monodisperser, hybrider CS-Partikel aus verschiede-
nen Kombinationen von Polymeren mit Isolatoren, Metallen und Halbleitern konnte der Erfolg dieser 
sogenannten Templatsynthesen bereits demonstriert werden.[261] Durch das anschließende Herauslösen 
oder Zersetzen der Kern-Partikel können diese hybriden Partikel-Systeme außerdem in Hohlpartikel-
strukturen umgewandelt werden. Diese Templatverfahren konnten beispielsweise erfolgreich für die 
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Herstellung von Hohlpartikel auf der Basis von PS,[262] PMMA,[263] PNIPAM,[264] SiO2,[265-267] TiO2,[265, 268] 
ZnO,[269] Fe3O4 oder auch Kohlenstoff,[270-275] angewendet werden. Die resultierenden Hohlkugeln sind 
von großer Bedeutung für photonische Anwendungen, da sie im Inneren aus Luft bestehen und deshalb 
einen hohen Brechungsindexkontrast zum umgebenden Material aufweisen. 
 
 
4.1.4. Nicht-sphärische Partikel 
 
In Kapitel 3.2 wurde bereits erläutert, dass dichteste Packungen aus sphärischen Partikeln mit relativ 
niedrigem Brechungsindex keine vollständige photonische Bandlücke aufweisen können. Theoretische 
Berechnungen für periodische Strukturen aus nicht-sphärischen Partikeln sagen jedoch die Öffnung von 
photonischen Bandlücken bereits für einen relativ niedrigen Brechungsindex der kolloidalen Partikel 
voraus.[106, 276-278] Die Entwicklung von Synthesestrategien für nicht-sphärische Partikel war deshalb über 
die letzten Jahrzehnte ebenfalls Bestandteil intensiver Forschungen.  
Große Fortschritte gab es insbesondere bei der Synthese anorganischer Kolloide, die mittlerweile in ver-
schiedenen Größen und Formen verfügbar sind. Durch spezielle Sol-Gel-Verfahren, die bereits in Kapitel 
4.1.2 vorgestellt wurden, ist es möglich, anisotrope Kolloide wie Würfel, Stäbchen, Plättchen, Ellipsoide 
und erdnussförmige Partikel aus verschiedenen Materialien herzustellen. Die Morphologien der kolloi-
dalen Partikel konnte dabei durch den Zusatz von Ionen oder organischen Additiven gezielt gesteuert 
werden. Das Wachstum von anisotropen Gold-Partikeln ist das wohl am besten etablierte Verfahren, das 
eine gute Kontrolle der Größe, Form und Monodispersität erlaubt. Von Nikoobakht und El-Sayed wurde 
ein Saatwachstumsverfahren eingeführt, das es ermöglicht, Gold-Stäbchen in großen Mengen zu synthe-
tisieren.[279] Zu einer Wachstumslösung von HAuCl4, AgNO3, Ascorbinsäure und CTAB in Wasser wird 
eine zuvor durch die Reduktion von HAuCl4 mit NaBH4 hergestellte wässrige Dispersion von Goldnano-
partikel zugegeben. Ausgehend von diesen Nanopartikeln wachsen monodisperse Goldstäbchen in den 
stäbchenförmigen Mizellen des CTAB heran. In Abhängigkeit der Keimpartikelkonzentration konnte die 
Größe der Goldstäbchen gezielt eingestellt werden, die durch CTAB kationisch stabilisiert waren. Durch 
den Zusatz eines Cotensids wie Benzyldimethylhexadecylammoniumchlorid (BDAC) oder anderen aro-
matischen Additiven wie Salicylsäure konnte außerdem das Aspektverhältnis der Stäbchen über weite 
Bereiche variiert werden.[279, 280] Eine entscheidende Rolle spielte dabei außerdem die Menge an einge-
setztem AgNO3. Eine Variation der Silberionenkonzentration führte zu Partikeln mit einer breiten Vielfalt 
an Formen, einschließlich Kugeln, Würfeln, Dreiecken, Plättchen und Stäbchen.[281] Auf der Basis dieses 
Verfahrens gelang es in weiterführenden Arbeiten, die Größe und die Form der Gold-Partikel in Abhän-
gigkeit der Silberionenkonzentration und durch Zusatz weiterer Additive gezielt zu steuern. Mit ähnli-
chen Verfahren konnten außerdem monodisperse anisotrope Silber-Partikel synthetisiert werden.[282-286] 
Ebenfalls mit einem Sol-Gel-Verfahren ist es möglich, magnetische würfel-, stäbchen- und erdnussför-
mige sowie ellipsoide Hämatit-Partikel herzustellen. Von Sugimoto et al. wurde ein effizientes Verfahren 
vorgestellt, das die Synthese von monodispersen und magnetischen Fe2O3-Partikeln mit verschiedenen 
Morphologien ermöglicht.[287] FeCl3 oder Fe(NO3)3 wurde in wässriger Lösung unter Basenkatalyse in 
Gegenwart verschiedener Anionen hydrolysiert. Es konnte gezeigt werden, dass durch den Zusatz von 
Anionen wie Chlorid, Hydroxid, Sulfat und Phosphat die Form der Fe2O3-Partikel gezielt eingestellt wer-
den kann. Durch den Zusatz von Chlorid-Ionen konnten beispielsweise kubische Formen erzeugt werden, 
wohingegen der Zusatz von Hydroxid-Ionen zu plättchenförmigen Partikeln führte. Sulfat-oder Phos-
phat-Ionen ergaben hingegen ellipsoidale und erdnussförmige Partikel. Auf Basis dieser Untersuchungen 
gelang es, die Form der monodispersen der Fe2O3-Partikel systematisch in Abhängigkeit der Art und der 
Menge der Formsteuerungsreagenzien zu variieren. Der große Vorteil dieser Synthese ist wiederum, dass 
die Partikel anschließend direkt in einen Stöber-Prozess eingebracht werden können, wodurch die Par-
tikel durch das Aufwachsen von SiO2 vergrößert werden können. 
Monodisperse SiO2-Stäbchen können mit einem modifizierten Stöber-Prozess (vgl. Kapitel 4.1.2) durch 
Zusatz von formgebenden Tensiden in großen Mengen hergestellt werden. Von van Blaaderen et al. 
wurden beispielsweise monodisperse SiO2-Stäbchen mit einer einfachen Eintopf-Methode syntheti-
siert.[288] Ethanol, Wasser, Natriumcitrat und Ammoniak wurden zu einer Lösung von PVP in Pentanol 
zugegeben. Nach der Zugabe von Tetraethylorthosilikat (TEOS) begannen die SiO2-Stäbchen in den 
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stäbchenförmigen Mizellen des PVP zu wachsen. Die Stäbchen haben einen konstanten Durchmesser von 
200-300 nm und eine Länge zwischen 300-3000 nm (Aspektverhältnis von 1-10), die abhängig von den 
Konzentrationen der eingesetzten Reagenzien gezielt eingestellt werden können. Die Polydispersität der 
Stäbchen konnte auf 6 % in der Länge und 14 % im Durchmesser gebracht werden. 
Polymerpartikel fallen nach der Polymerisation meist als sphärische Partikel an. Jedoch können auf Basis 
gezielter Quellungs- und Phasenseparationsprozesse während einer Emulsionspolymerisation auch 
nicht-sphärische Polymerpartikel realisiert werden. Das Verfahren der kontrollierte Phasenseparation 
zur Herstellung von formanistrope Polymerpartikel wurde von Sheu et al. entwickelt.[289]. Der Mecha-
nismus basiert auf einem Saatemulsionspolymerisationsverfahren, bei dem vernetzte Saatpartikel mit 
einer Monomer-Lösung gequollen und dann bei erhöhter Temperatur polymerisiert werden.[290] Wäh-
rend der Polymerisation kommt es zu einer kontrollierten Phasenseparation, wodurch nicht-sphärische 
Partikel verschiedenster Morphologien wie beispielsweise mit einer Hantel-, Dreifachstäbchen-, Sand-
wich-, Eiscremewaffel- und Popcorn-Form realisiert werden können.[289, 290] Mit diesem Verfahren kön-
nen äußerst einheitliche nicht-sphärische Polymerpartikel in hoher Ausbeute hergestellt werden. 
Nicht-spärische Polymerpartikel können aber auch durch eine gesteuerte Verformung von sphärischen 
Partikeln hergestellt werden.[290] Eine weit verbreitete Methode ist die mechanische Verformung von 
sphärischen Polymerpartikeln zu Scheiben oder Ellipsoiden.[290] Dies wurde beispielsweise von Ottewill 
et al. durch das Einbringen sphärischer PS-Partikel in eine wässrige Polyvinylacetat-Lösung (PVA)-Lö-
sung realisiert. Aus diesen Lösungen wurden dann Filme gegossen, die anschließend über die Glasüber-
gangstemperatur von PS erhitzt, danach gestreckt und schließlich abgeschreckt wurden.[291] Die resul-
tierenden kolloidalen Ellipsoide wurden dann durch Auflösen des PVA-Films in alkoholischen Lösungen 
gewonnen. Diese Methode wurde in den letzten Jahren durch die Verwendung verschiedener Verfor-
mungsmechanismen wie Strecken in mehreren Dimensionen, Drücken und Biegen enorm weiterentwi-
ckelt,[292, 293] sodass mit diesem Verfahren verchiedenste Partikelmorphologien wie prolate und oblate 
Ellipsoide, runde und elliptische Scheiben, Stäbchen und bikonvexe Linsen hergestellt werden konnten. 
 
 
4.2. Kolloidale Kristallisation 
 
Das Verfahren der Selbstorganisation von kolloidalen Partikeln wurde in den letzten beiden Jahrzehnten 
ausführlich untersucht.[107, 109, 110, 260, 294] Die Herstellungsverfahren für kolloidale photonische Kristalle 
sind vielfältig, jedoch beruhen alle auf der Selbstorganisation monodisperser Partikel, meist aus kolloi-
dalen Dispersionen, aus denen unter der Einwirkung verschiedener äußerer Einflüsse hochgeordnete 
3D-Strukturen aufgebaut werden können. Alle praktikablen Herstellungsverfahren für kolloidale photo-
nische Kristalle beruhen auf einem Zusammenspiel der abstoßenden Wechselwirkungen zwischen den 
meist ladungsstabilisierten Partikeln auf der einen Seite und externen Einflüssen auf die Partikeldisper-
sion (Feld, Strömung, Volumenänderung) auf der anderen Seite.[107] Werden die abstoßenden Kräfte 
durch äußere Einflüsse ausgeglichen, nähern sich die Partikel einander an und organisieren sich spontan 
in dichtest-gepackten 3D-Strukturen. Durch die Kombination von abstoßender Wechselwirkung zwi-
schen den Partikeln und der Brownschen Molekularbewegung können sich diese 3D-Strukturen aber 
auch noch nachträglich in thermodynamisch günstigeren Anordnungen umwandeln.[294] In dieser Arbeit 
werden die Organisationsverfahren deshalb gemäß der äußeren Triebkraft während des Ordnungspro-
zesses klassifiziert. Dabei werden die Verfahren in zwei Hauptklassen eingeteilt, zum einen in die Orga-
nisation durch Verringerung des freien Volumens und zum anderen in die Organisation unter der Ein-
wirkung externer Felder. Durch die Verringerung des Dispersionsvolumens nähern sich die Partikel im-
mer weiter an bis die Krsitallisation thermodynamisch begünstig wird,[295] während durch ein angelegtes 
äußeres Feld die Partikel in eine dichteste Packung gezwungen werden.[107] Diese Klassifizierung erlaubt 
somit die Unterscheidung zwischen kolloidaler Selbstorganisation und gesteuerter kolloidaler Organisa-
tion, die in der Literatur häufig synonym verwendet werden, sich jedoch grundlegend unterscheiden. Im 
Falle der kolloidalen Selbstorganisation entsteht die Ordnung durch die Einwirkung von Kräften auf 
molekularen oder kolloidalen Längenskalen.[110] Im Falle von externen, makroskopischen und langreich-
weitigen Kräften wie beispielsweise in elektrischen, magnetischen oder Scherfeldern kann die Organisa-
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tion hingegen gezielt gesteuert und beeinflusst werden. In beiden Fällen entstehen jedoch thermodyna-
misch günstige, dichteste Packungen der kolloidalen Partikel. Die Partikel liegen dabei typischerweise in 
einem kubisch-flächenzentrierten (englisch: „face-centred cubic“, fcc), einer hexagonal-dichtesten (eng-
lisch: „hexagonal close packed“, hcp) oder einer Mischung aus beiden Kugelpackungen, der sogenannten 
zufällig-dichtesten (englisch: „random close packed“, rcp) Kugelpackung, vor, mit der Besonderheit, dass 
die dichtest-gepackten hexagonalen Schichten der (111)-Ebene parallel zur Kristalloberfläche liegen. 
Von Woodcock konnte theoretisch gezeigt werden, dass nach dem Erreichen des thermodynamischen 
Gleichgewichts das fcc-Gitter gegenüber dem hcp-Gitter entropisch begünstigt ist.[296] Eine Übersicht 
über die wichtigsten Techniken wird im Folgenden vorgestellt. Für weitere Details soll jedoch an dieser 
Stelle auf einschlägige Übersichtsartikel verwiesen werden.[107, 109, 110, 260, 294] 
 
 
4.2.1. Organisation in Gravitationsfeldern 
 
Die Sedimentation von kolloidalen Partikeln aus meist wässrigen Dispersionen durch Gravitationskräfte 
ist die wohl älteste und einfachste Methode der Selbstorganisation von Partikeln in 3D-geordnete Struk-
turen.[297, 298] Haben die Partikel und das Dispersionsmediums einen ausreichenden Dichteunterschied, 
wirkt die Gravitationskraft der Brownschen Molekularbewegung entgegen und die Partikel konzentrie-
ren sich im unteren Teil des Dispersionsmediums wodurch das freie Volumen minimiert wird.[299] Ab 
einer kritischen Konzentration durchlaufen die Partikel dann einen Phasenübergang in eine vorwiegende 
fcc-Struktur,[300, 301] jedoch mit kleinen Anteilen von hcp- und rcp-Strukturen.[302, 303] Die Methode der 
Sedimentation ermöglicht die Abscheidung von kolloidalen Kristallen sowohl auf flachen Substraten als 
auch auf Substraten mit strukturierten Oberflächen.[241, 297, 298] Während dieses Verfahren sehr leicht 
realisiert werden kann, beinhaltet diese Methode mehrere komplexe Prozesse wie beispielsweise die 
Sedimentation durch Schwerkraft, Brownsche Bewegung und die Kristallisation. Verschiedene Parame-
ter wie die Größe, die Monodispersität und die Dichte der Kolloide sowie die Geschwindigkeit der Sedi-
mentation müssen sorgfältig gewählt werden, um hochgeordnete kolloidale Kristalle mit großen Kris-
talldomänen zu erzeugen. Obwohl diese Methode Kristalle mit Abmessungen im cm-Bereich liefert, hat 
sie einige entscheidende Nachteile: Diese Methode erfordert Kristallisationszeiten auf der Zeitskala meh-
rerer Tage bis Wochen, wohingegen die Kristallisation bei kleineren Partikeln noch langsamer verläuft 
oder erst gar nicht einsetzt. Die Brownsche Bewegung wirkt bei sehr kleinen Partikeln dem Ordnungs-
prozess entgegen, was eine untere Grenze der Partikelgröße für eine praktikable Anwendung auf etwa 
100 nm für SiO2-Partikel und 200 nm für Polymerpartikel festlegt.[110] Außerdem können mit diesem 
Verfahren nur polykristalline Proben hergestellt werden, da die Kristallisation simultan an unterschied-
lichen Orten gleichzeitig eintritt, weshalb nach anschließendem Kristallwachstum Kristalle entstehen, 
die von Korngrenzen durchzogen sind.[304] Darüber hinaus bietet diese Methode keine Kontrolle über die 
Oberflächenmorphologie und die Dicke der kristallinen Schichten. Diese Methode kann jedoch auch 
durch Zentrifugation erzwungen und beschleunigt werden, was auch die Kristallisation kleinerer Partikel 
erlaubt.[305] Sowohl die Kristallisation durch Zentrifugation als auch die Sedimentation wird enorm ver-
bessert, wenn sie auf epitaktisch strukturierten Substraten durchgeführt werden.[110, 306] Hierdurch kön-
nen auch andere Wachstumsrichtungen des Kristalls, als die mit oberflächenparallelen (111)-Ebenen 
vorgegeben werden. Zur Verbesserung der Ordnung der sedimentierten Kristalle wurde beispielsweise 
die Abscheidung unter Einwirkung von oszillierenden Scherkräften oder Ultraschall vorgeschlagen.[307, 
308] Dennoch ist dieses Verfahren auf harte Partikel beschränkt, die 3D-Kugelpackungen liefern, deren 
Zwischenräume mit Luft gefüllt sind. Die resultierenden Kristalle sind deshalb mechanisch nicht stabil, 
auch das nachträgliche Zusammensintern an den Berührungspunkten verbessert die mechanischen Ei-
genschaften nur geringfügig.[309] Um diese pulverähnlichen Kristalle zu stabilisieren, werden sie häufig 
mit einer Matrix versehen, indem sie mit anorganischen Vorläufern oder Monomeren infiltriert wer-
den.[42, 124, 125, 136, 305] Die anschließende thermische oder photochemische Härtung führt zu kompakten 
Kristallen, die in eine Matrix eingebettet sind. Diese Vorgehensweise birgt jedoch einige Nachteile: Die 
nachträgliche Infiltration und Härtung kann zu einer Rissbildung führen und die hergestellten Kolloid-
kristalle sind deshalb weder kompakt noch monokristallin. Durch anschließendes Herauslösen oder den 
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thermischen Abbau der ursprünglichen Partikel können die kompakten Kristalle außerdem in Inverso-
pale umgewandelt werden.[42, 124, 125, 136, 305, 310] Allerdings entstehen die Inversopale bei diesem Verfahren 
nur in kleinen Flächen, die meist auf einem Substrat fixiert sind. Sowohl das Kristallisationsverfahren 
als auch die Rissbildung beim Infiltrieren und Härten begrenzt die Größe der kristallinen Domänen und 





Die Langmuir-Blodgett (LB)-Technik ist eine leistungsfähige Methode für die Organisation von moleku-
laren Monolagen. Darüber hinaus ist diese Methode auch für die gesteuerte Organisation von kolloidalen 
Partikeln zu dichtest-gepackten Schichten von besonderem Interesse und wurde bereits sehr früh dafür 
eingesetzt.[311] Zur Ausbildung von zweidimensionalen (2D) dichtest-gepackten LB-Filmen wird die kol-
loidalen Dispersion auf eine flüssige Oberfläche aufgetragen, woraufhin die Partikeldispersion auf der 
Oberfläche spreitet. Anschließend werden die Partikel mit einer beweglichen Barriere verdichtet, wobei 
das freie Volumen minimiert und die Partikel zu einer 2D-hcp-Struktur komprimiert werden.[312, 313] Mit 
der LB-Methode können großflächigen Filme im cm-Bereich hergestellt werden. Die Übertragung der so 
erhaltenen LB-Filme auf ein Substrat ist jedoch sehr anfällig für eine Rissbildung im Film und kann auf 
zwei verschiedene Weisen durchgeführt werden: Entweder wird das Substrat vor oder nach Zugabe der 
Partikeldispersion in die Flüssigkeit eingetaucht, unter die Monolage gebracht und angehoben, sodass 
der LB-Film auf Substratoberfläche abgeschieden wird (Langmuir-Schaefer-Abscheidung).[314] Alternativ 
wird das Substrat durch den Partikelfilm gedrückt und vertikal mit einer konstanten Geschwindigkeit 
herausgezogen, wodurch sich der LB-Film auf beiden Seiten des Substrats ablagert (Langmuir-Blodgett-
Abscheidung).[315] Dieser Prozess kann mehrfach auf dem gleichen Substrat durchgeführt werden, sodass 
Schicht für Schicht eine geordnete 3D-Struktur aufgebaut werden kann.[316] Das ist auch der große Vor-
teil der LB-Methode, weil die Dicke der kolloidal-kristallinen Schichten durch die Anzahl an Zyklen exakt 
kontrolliert werden kann. Allerdings führt diese Technik zu geringen Packungsdichten zwischen aufei-
nanderfolgenden Lagen, da sich die hexagonalen Schichten meist in einer gestaffelten Anordnung über-
einanderlagern.[312] Deshalb ist die LB-Methode insbesondere dafür geeignet, gezielt Defekte wie Stapel-
fehler oder Risse in die kolloidal photonischen Kristalle einzubringen.[317-319] Jedoch konnten bereits ge-
zeigt werden, dass mit diesem Verfahren auch großflächige, rissfreie Filme zugänglich sind.[320] Auch 
können aufeinanderfolgend Schichten von Partikeln mit verschiedenen Durchmessern aufgebaut wer-
den.[321, 322] Solche sogenannten kolloidal-kristallinen Heterostrukturen sind für viele photonische Anwen-
dungen von besonderem Interesse,[106, 110] da sich die optischen Eigenschaften stark von den erwarteten 
Eigenschaften der einzelnen Schichttypen unterscheiden.[312] Mit einer leicht modifizierten Methode der 
LB-Technik konnten außerdem auch andere 2D-Strukturen durch eine epitaktische Abscheidung auf 
strukturierten Substraten erzwungen werden.[323] In Analogie zu den Replikationsstrategien aus Kapitel 
4.2.1 können die Architekturen aus dem LB-Prozess in inverse Strukturen umgewandelt werden. Eine 
Vielzahl von inversen Replikaten wie 2D- und 3D-Inversopale und inverse Heterostrukturen konnten mit 
diesem Verfahren entwickelt und studiert werden.[324-326] 
 
 
4.2.3. Konvektive Organisation 
 
Die konvektive Organisation von kolloidalen Partikeln ist die heutzutage am weitesten verbreitete Me-
thode zur Herstellung von kolloidalen photonischen Kristallen. Zu den konvektiven Organisationsver-
fahren zählen insbesondere die horizontale und die vertikale Abscheidung von kolloidalen Kristallen 
durch das kontrollierte Trocknen von Kolloiddispersionen auf glatten, flüssigen oder festen sowie struk-
turierten Substraten.[327-336] Bei diese kontrollierten Trocknungsverfahren basiert die kolloidalen Selbst-
organisation auf einem sogenannten konvektiven Fluss, wobei durch den hydrodynamischen Druck beim 
Verdampfen des Dispersionsmediums Kapillarkräfte auftreten, die dazu führen, dass sich die Partikel zur 
Verdampfungsfront bewegen und sich in dem gebildeten Meniskus zwischen Substrat, Dispersion und 
Luft organisieren.[107, 109, 328, 329, 337-342] Beim Verdampfen des Dispersionsmediums wird gleichzeitig das 
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freie Volumen effektiv minimiert, die Partikel nähern sich immer weiter an und durchlaufen einen Pha-
senübergang in eine dichteste Kugelpackung. Bei diesen Verfahren kristallisieren die Partikel senkrecht 
zur Verdampfungsfront in einer fcc-Struktur und somit mit den dichtest-gepackten (111)-Ebenen paral-
lel zur Substratoberfläche. Strukturen, die durch konvektive Organisation hergestellt werden, zeigen 
jedoch häufig die Bildung von Stapel- und anderen Kristallfehlern.[343, 344] Die Schlüsselparameter der 
konvektiven Organisation sind der effektive Transport der Partikel zum Ort der Kristallisation und das 
gleichmäßige Verdampfen des Lösungsmittels.[110] Dem entgegen wirken die Brownsche Bewegung und 
die Sedimentation der Partikel. Die Qualität der gebildeten Kristalle hängt somit von vielen verschiede-
nen Parametern wie beispielsweise der Größe und Zusammensetzung der Partikel, der Temperatur, der 
Partikelkonzentration sowie dem Dampfdruck und der Oberflächenspannung des verwendeten Lösungs-
mittels ab. Viele ähnliche Techniken mit leichten Variationen, die jedoch alle auf dem Mechanismus der 
konvektiven Organisation beruhen, wurden über die letzten Jahrzehnte vorgeschlagen.  
Die älteste und einfachste Methode, die jedoch immer noch Anwendung findet, ist das Eintrocknen einer 
dünnen Dispersionschicht auf einem hydrophilen, horizontal gelagerten Substrat.[345-347] Der große 
Nachteil dieser Methode ist die ungleichmäßige Filmdicke: Da das Dispersionsmedium am Rand des 
Films am schnellsten verdampft setzt die Kristallisation dort ein und der Kristall wächst von Außen nach 
Innen, wodurch eine Dickegradient entsteht.[327, 329] Nach dieser Methode hergestellte Kolloidkristalle 
weißen außerdem wegen Schrumpfeffekten beim Trocknen immer Risse auf.[348] Das Auftreten von Ris-
sen und die Filmdicke können durch die Verwendung flüssiger Substrate und Nutzung von Luftströmen 
sowie durch Veränderung der Temperatur und der Konzentration der Partikeldispersion gesteuert wer-
den.[329, 330, 336, 349] Das Trocknen von kolloidalen Dispersionen auf horizontalen Substraten, die mit einem 
hydrophoben Siliconöl bedeckt wurden, ermöglichte außerdem die Herstellung von äußerst homogenen 
Kristallen mit einheitlicher Dicke und Struktur über sehr große Flächen.[175, 350] Durch eine sehr schnelle 
Verdampfung des Dispersionsmediums oder die Verwendung mikrostrukturierter Substrate konnten 
auch 2D-Strukturen oder komplexere Architekturen realisiert werden.[327, 331-333, 337, 338] Außerdem lassen 
sich mit dieser Methode durch das stufenweise Eintrocknen von Partikeldispersionen unterschiedlicher 
Größe auch Heterostrukturen herstellen.[329, 351]  
Die wohl am weitesten verbreitete Methode der konvektiven Organisation wurde von Nagayama et al. 
entwickelt.[328] Bei dieser Methode wird das Substrat vertikal in die Partikeldispersion eingebracht. Die 
Methode wurde in den darauffolgenden Jahren von mehreren Gruppen aufgegriffen und insbesondere 
von Jiang et al. vorangetrieben, die die Bezeichnung der vertikalen Abscheidung einführten.[352] Diese 
Methode brachte jedoch zunächst einige Nachteile mit sich: Die vertikale Abscheidung verläuft sehr 
langsam, auf der Zeitskala mehrere Tage, und außerdem wurden die Kristalle durch das Trocknen nach 
unten hin immer dicker.[353, 354] Darüber hinaus waren die Filme nach dem Trocknen ebenfalls von Rissen 
durchzogen.[353, 355] Diese Methode wurde jedoch über die Jahre immens weiterentwickelt, sodass die 
die Qualität der Schichten durch die Variation vieler Parameter wie beispielsweise der Partikelkonzent-
ration,[352] der Partikelgröße,[356] der Temperatur,[357, 358] der relativen Feuchtigkeit,[359] der Art des Dis-
persionsmediums und dem Substratneigungswinkel enorm verbessert werden konnte.[360-362] Auch die 
Ausbildung eines Dicke-Gradienten konnte beispielsweise durch Herausziehen des Substrats aus der Dis-
persion oder durch Senken des Dispersionsfüllstands mit Hilfe einer Pumpe unterdrückt werden.[363-365] 
Gleichzeitig konnte die Ausbildung von Stapelfehlern durch eine zusätzliche Ultraschallbehandlung mi-
nimiert werden.[366] Durch eine aufeinanderfolgende Abscheidung von kolloidal-kristallinen Schichten 
von Partikeln verschiedener Partikelgrößen konnten außerdem sehr einfach Heterostrukturen sowohl 
parallel als auch entlang der Substratoberfläche erzeugt werden.[358, 364, 367, 368] Durch Mischen von Par-
tikeldispersionen zweier verschiedener Partikelgrößen konnten auch binäre Kolloidkristalle hergestellt 
werden, bei denen die großen Partikel eine fcc-Struktur aufbauen und die Zwischenräume mit wohlge-
ordneten kleineren Partikeln gefüllt sind.[358] Durch die Verwendung mikrostrukturierter Substrate 
konnte außerdem eine räumlich selektive Kristallisation komplex strukturierter Kolloidkristalle erzwun-
gen werden.[334, 335, 369]  
Obwohl die durch horizontale oder vertikale Abscheidung hergestellten Substrat-geträgerten Filme sehr 
leicht zu handhaben sind, sind die kolloidal-kristallinen Schichten nur mechanisch stabil, solange sie 
sich auf dem Substrat befindet. Für die Herstellung von freitragenden Filmen können die kolloidal-kris-
tallinen Schichten direkt aus einer Monomerlösung abgeschieden,[346] oder nach der Abscheidung mit 
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einer Monomerlösung infiltriert und nach der Härtung von dem Substrat abgezogen werden.[157, 175, 193] 
Die Infiltration mit Monomerlösungen oder anorganischen Vorläufern gefolgt vom Härten und dem an-
schließenden Herauslösen des ursprünglichen Kolloidkristalls ermöglichte außerdem den Zugang zu ei-
ner Vielfalt von inversen Strukturen (vgl. Kapitel 4.2.1).[154, 194, 367, 368, 370-373] Sowohl substratgebundenen 
als auch freitragende inverse Replikate wie anorganische und polymere Inversopale und inverse Hete-
rostrukturen konnten mit diesem Verfahren realisiert werden. Vor kurzem berichteten Aizenberg et al. 
außerdem über eine elegante Methode der vertikalen Abscheidung, die die Erzeugung von kompakten 
Komposit-Kristallen durch eine Abscheidung von Polymerpartikeln aus einer Sol-Gel-Vorläufer-Lösung 
ermöglicht.[374, 375] Die Zwischenräume des Kolloidkristalls sind nach der Organisation direkt mit einem 
anorganischen Material gefüllt. Diese Methode unterdrückt deshalb die Rissbildung, die durch Schrump-
fen beim Trocknen oder die nachträgliche Infiltration und Härtung erzwungen wird. Die anschließende 
Entfernung der Polymerpartikel durch thermische Zersetzung erzeugt mechanisch stabile anorganische 
Inversopale mit sehr großen Kristalldomänen und geringfügigen Defekten auf der cm-Längenskala. Mit 
einem ähnlichen Verfahren konnten auch bereits rissfreie polymere Inversopale durch die Abscheidung 
von SiO2-Partikeln aus einer Polymerlösung und dem anschließenden Herauslösen der SiO2-Partikel mit 
Flusssäure hergestellt werden.[376] 
 
 
4.2.4. Organisation in elektrischen oder magnetischen Feldern 
 
Die Fähigkeit, die Organisation von Kolloiden durch externe Einflüsse wie magnetische oder elektrische 
Felder zu steuern und zu manipulieren, ermöglichte auch die Entwicklung neuer schaltbarer photoni-
scher Materialien.[41, 294] Diese gesteuerten Organisationsverfahren für kolloidale Partikel basieren auf 
der elektrischen und magnetischen Dipol-Dipol-Wechselwirkung zwischen den Partikeln. Grundsätzlich 
bietet ein Gleichgewicht zwischen elektrisch oder magnetisch induzierten attraktiven Wechselwirkungen 
und der elektrostatischen Abstoßungskräfte die besten Voraussetzungen für die Organisation von kollo-
idalen Partikeln in geordneten Strukturen. Die attraktiven Dipol-Dipol-Wechselwirkungen werden indu-
ziert, wenn ein externes Feld, typischerweise ein elektrisches oder magnetisches Feld auf eine kolloidale 
Dispersion wirkt.[294, 377] Experimentell wurden solche Felder häufig für die Organisation von kolloidalen 
Partikeln zu 1D-, 2D- und 3D-Strukturen eingesetzt.  
Der Einfluss eines elektrischen Feldes auf die Kristallisation von geladenen Partikeln wurde erstmals von 
Akay et al. untersucht.[378] Sie konnten zeigen, dass sich geladenen Kolloide in einem elektrischen Feld 
aufeinander zu bewegen. Dieser elektrodynamische Fluss führt dazu, dass sich die Partikel auf einer 
Elektrodenoberfläche in hochgeordneten dichtest-gepackten 2D- und 3D-Strukturen anordnen. Die Mög-
lichkeit diese gegenseitige Anziehung zwischen den geladenen Partikeln über die elektrische Feldstärke 
und die Frequenz zeitlich zu modulieren, ermöglicht darüber hinaus die reversible Bildung von 2D flui-
den oder 2D und 3D kristallinen Phasen.[379] Der Schüsselfaktor für die Ausbildung von hochgeordneten 
kristallinen Phasen ist, die elektrisch induzierten anziehenden Kräfte entweder durch die Feldstärke oder 
durch die Einführung hoher Ladungsdichten auf den Partikeloberflächen zu erhöhen.[380] Darüber hinaus 
hat das umgebende Lösungsmittel einen enormen Einfluss auf die Wechselwirkung zwischen den Parti-
keln. In Abhängigkeit der Partikelladung und des Lösungsmittels organisieren sich die Partikel in elektri-
schen Gleichfeldern senkrecht zu den Elektroden bei niedrigen Feldstärken zu Aggregaten und Schnü-
ren,[381-384] und mit zunehmender Feldstärke zu hexagonal 2D- und dichtest-gepackten 3D-Struktu-
ren.[380, 385-389] Durch das zusätzliche Anlegen eines elektrischen Wechselfeldes wird in den Partikeln ein 
Dipolmoment induziert, das sodann in Wechselwirkung mit dem angelegten Feld tritt, wodurch die Par-
tikel schließlich auch Phasenübergänge zwischen verschiedenen 3D-Strukturen durchlaufen können.[390] 
Die Keimbildung und Kristallisation von Partikeln in elektrischen Gleich- und Wechselfeldern wurde in 
mehreren Arbeiten untersucht.[378, 391, 392] Die Kristallisation startet gleichzeitig an verschiedenen Stellen 
der Elektroden. Beim anschließenden Kristallwachstum, wachsen die verschiedenen Kristallite zusam-
men und es entstehen Korngrenzen und Gitterdefekte an den Kontaktflächen.[393] Durch die zeitliche 
Modulation der elektrischen Feldstärke nach der Kristallisation zeigen die kristallinen Phasen reversible 
Phasenumwandlungen zwischen verschiedenen dichtest- und nichtdichtest-gepackten Strukturen.[390] 
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Die Kristallbildung ist jedoch auch vollständig reversibel: Nach Entfernen des Feldes, lösen sich die ge-
ordneten Strukturen aufgrund der Brownschen Molekularbewegung zu einer isotropen kolloidalen 
Schmelze auf.[388, 392] Nach Wiederanbringung des Feldes, bilden sich die Kristalle wieder innerhalb we-
niger Sekunden.[387] Obwohl diese Methode sehr schnell Kristalle mit Abmessungen im cm-Bereich lie-
fert, hat sie einige entscheidende Nachteile: Diese Methode erlaubt keine Kontrolle über die Oberflä-
chenmorphologie und liefert überwiegend polykristalline Proben, da die Keimbildung an verschiedenen 
Stellen gleichzeitig eintritt. Jedoch können die kristallinen Phasen und die Gitterabstände über die 
Stärke des elektrischen Feldes gezielt eingestellt und reversibel geschaltet werden.[203, 250] Darüber hin-
aus ermöglicht diese Organisationsmethode ungewöhnliche, metastabile kolloidal-kristalline Phasen ein-
zufrieren, indem die aufgebauten Strukturen anschließend in einer Photo-polymerisierten Matrix fixiert 
werden.[394] Nach Ausschalten des elektrischen Feldes bleibt die Ordnung nur in den fixierten Bereichen 
erhalten. Durch eine Kombination aus Organisation in elektrischen Feldern und einer räumlich aufge-
lösten Photopolymerisation war es außerdem möglich gezielt einstellbare kolloidal-kristalline Muster 
mit hoher Auflösung zu drucken.[203, 395] 
Eine noch vielseitigere Triebkraft für die Organisation von Kolloiden bieten magnetische Felder, die so-
wohl räumlich als auch zeitlich moduliert werden können.[110] Dies ermöglicht nicht nur die reversible 
Organisation, sondern auch die örtlich und zeitlich aufgelösten reversible Schaltung photonischer Kris-
talle.[41, 42, 205, 253, 294, 377] Bereits in Abwesenheit eines externen Magnetfeldes organisieren sich sphärische 
magnetische Partikel aufgrund des permanenten magnetischen Moments zu Aggregaten wie lineare Ket-
ten, Schnüre und Ringe.[294, 396-398] In der Gegenwart eines schwachen Magnetfeldes bilden sich verschie-
dene Strukturen mit einer Vielzahl von Formen wie beispielsweise lineare und verzweigte Ketten und 
Schnüre,[399, 400] hexagonale Säulen,[401] Blumen,[402] Ringe oder andere mehrpolige Strukturen.[403] 
Wenn sie für eine ausreichend lange Zeit einem starken externen Magnetfeld ausgesetzt werden, bilden 
die magnetischen Partikel hochgeordnete 3D-Strukturen entlang des maximalen Gradienten des magne-
tischen Feldes.[253, 404] Durch die Feinabstimmung der Größe, des magnetische Moments und der Ober-
flächeneigenschaften der Partikel, kann ein Gleichgewicht zwischen elektrostatischer Abstoßung und 
magnetisch attraktiver Wechselwirkung eingestellt werden, das zur Ausbildung von definierten 1D-, 2D- 
und 3D-Strukturen führt.[253, 405] Verschiedene magnetische Partikel sowie Lösungsmittel wurden getes-
tet, um die Wirkungen der Dielektrizitätskonstante auf die Kristallisation zu untersuchen.[258, 406-411] Su-
perparamagnetische Partikel konnten erfolgreich sowohl aus wässrigen Dispersionen als auch aus ver-
schiedenen polaren und unpolaren organischen Lösungsmitteln kristallisiert werden.[255, 258, 407, 408, 412] 
Trotz der großen Vielfalt an Arbeiten, die sich mit der Organisation von magnetischen Partikeln befassen, 
gibt es nur wenige Studien, die den Mechanismus der Kristallisation und die möglichen Strukturen ge-
nauer beleuchten.[205, 253] Beispielsweise wurde auf der Basis von Simulationen versucht, diese Frage zu 
beantworten.[413, 414] Experimentell konnte gezeigt werden, dass sich die Partikel bei schwachen Magnet-
feldern zu 1D-Ketten organisieren, die sich mit zunehmender Stärke und Gradienten des Magnetfelds 
zunächst zu 2D-Strukturen und schließlich zu 3D-Strukturen zusammenlagern.[205, 258, 415, 416] In einer 
aktuellen Studie konnte die exakte Kristallstruktur und die Veränderung der kristallinen Phasen mit der 
Stärke des Magnetfelds durch in situ-Analysen aufgeklärt werden.[259] Es stellte sich heraus, dass sich die 
Partikel in Gegenwart eines magnetischen Feldes in einer bct-Struktur organisieren und nach dem Aus-
schalten des Feldes einen Phasenübergang zu einer rcp-Struktur durchlaufen. Die magnetisch-induzierte 
Organisation hat gegenüber allen anderen Organisationsverfahren mehrere Vorteile.[253] Durch die Mög-
lichkeit der räumlichen Modulation sowohl der magnetischen Feldstärke als auch des Gradienten können 
verschiedene kristalline Phasen sehr schnell aufgebaut und lokal mit unterschiedlichen Gitterabständen 
in hoher Auflösung festgelegt werden, was es ermöglicht, gemusterte Kolloidkristalle zu erzeugen.[205-
207, 415, 417] In Kombination mit der Photopolymerisation einer Dispersion magnetischer Partikel in einem 







4.2.5. Organisation in Scherfeldern 
 
Die scherinduzierte Ordnung ist eines der ältesten Organisationsverfahren und wurde über die letzten 
dreißig Jahre intensiv untersucht. Verschiedene Ansätze wie die stationäre oder oszillierende Scherung 
kolloidaler Dispersionen zwischen zwei Platten,[421-427] das mechanische Schütteln,[307] Schwingen oder 
Rotieren kolloidaler Dispersionen in einer Zelle sowie die strömungsinduzierte Scherung kolloidaler Dis-
persionen in Kapillaren oder auf rotierenden Platten,[428-435] wurden entwickelt und theoretisch beschrie-
ben.[425, 436, 437] Je nach Art und Intensität der aufgebrachten Scherfelder, ermöglichen diese Methoden 
die Organisation der harten Kugeln zu fcc-, hcp- und rcp-Strukturen,[421, 422, 424] wobei die dichtest-ge-
packten hexagonalen Schichten senkrecht zur Scherrichtung ausgerichtet sind. Durch die Scherung kol-
loidaler Partikel in einem flüssigen Dispersionsmedium werden bei niedrigen Scherraten und Volumen-
anteilen der Partikel zunächst Schnüre aus aneinandergereihten Partikeln generiert,[430] während mit 
zunehmendem Scherraten und Volumenanteil übereinander gleitende Schichten und letztendlich Kris-
tallite aus gestapelten, dichtest-gepackten Ebenen erzeugt werden.[424, 425] Bei übermäßiger Scherung 
wird die zuvor generierte Ordnung wieder aufgebrochen.[438, 439] In den den meisten Fällen konnten nur 
mikrometerdünne und polykristalline Kolloidkristalle auf kleinen Flächen erzeugt werden, sodass dieses 
Methoden weitgehend auf Studien zu scherinduzierten Ordnungsphänomenen und Phasenumwandlun-
gen beschränkt waren. Der Grund hierfür mag darin liegend, dass die resultierende Ordnung stark von 
der Geometrie und den Oberflächenbeschaffenheit des Substrats abhängt und weil es schwierig ist 
gleichmäßige Scherkräfte über die gesamte Probe zu induzieren.[110] Herstellungstechniken in größerem 
Maßstab, basierend auf dem Partikelordnungsprinzip in Scherfeldern, sind jedoch auch schon für die 
Herstellung von großflächigen photonischen Kristallen eingesetzt worden. 
Jeong et al. konnten beispielsweise hochgeordnete 2D-Monolagen durch das unidirektionale Reiben ei-
nes trockenen Partikelpulvers zwischen zwei Gummiplatten erzeugen.[440] Diese Methode ist sehr schnell 
und ermöglicht die Organisation sphärischer Partikel zu einkristallinen Monoschichten im cm-Bereich, 
sowohl auf ebenen als auch auf gekrümmten Substraten. Durch das Reiben rollen die Partikel entlang 
der Reiberichtung zusammen und bilden eine Monodomäne. Der Grad der Ordnung hängt dabei ent-
scheidend von der Haftung des Substrats, dem aufgewendeten Druck sowie der Partikelgröße ab. 
Sawada et al. berichteten von einer Methode zur Herstellung von zentimetergroßen, rissfreien Kolloid-
kristallen, die in eine Gelmatrix eingebettet waren.[441] Sie organisierten dazu eine wässrige Dispersion 
von geladenen PS-Partikeln durch strömungsinduzierte Scherung in einer flachen Strömungszelle zu 3D-
Einkristallen. Die so hergestellten Kristalle wurden anschließend durch die Photopolymerisation von 
Gelierungsreagenzien (Monomer, Vernetzer, Initiator) verfestigt, die der wässrigen Dispersion bereits 
vor der Organisation zugesetzt wurden. Der erhaltene, freistehende Gelfilm enthielt nach der Polymeri-
sation einen locker gepackten Kolloidkristall und außerdem große Mengen an Wasser. Da der Kristall in 
der Gelmatrix fixiert war, konnten sie den Gelfilm anschließend unter Erhalt der kolloidal-kristallinen 
Struktur trocknen, wobei das Hydrogel homogen schrumpfte und der Film in einen dichtest-gepackten, 
trockenen und rissfreien Film umgewandelt werden konnte.  
Jiang et al. haben eine interessante Methode beschrieben, um kolloidale Kristalle durch Schleuderbe-
schichtung herzustellen.[442] Dieses Verfahren ermöglicht den schnellen Aufbau von kolloidal-kristallinen 
Schichten auf großen Flächen (Wafergröße) innerhalb weniger Minuten. SiO2-Partikel wurden in einer 
nichtflüchtigen Lösung von Monomeren und Initiatoren dispergiert. Die viskose Dispersion wurde dann 
auf einem Wafer aufgetragen. Beim anschließenden Schleudern strömte das Material durch die auftre-
tenden Fliehkräfte radial nach außen, wobei es durch die Scherkräfte schichtweise kristallisierte.[443] 
Danach wurde das Monomere photopolymerisiert, um die kolloidalen Kristalle zu stabilisieren. Mit die-
sem Verfahren konnten geordnete und rissfreie kolloidal-kristalline Filme mit Dicken im µm-Bereich 
erzeugt werden. Durch das anschließende Entfernen, entweder der SiO2-Partikeln oder der Polymer-
matrix, konnten die Kolloidkristalle außerdem in Inversopale oder poröse Schichten umgewandelt wer-
den. Die Methode wurde später von Míguez et al. erweitert.[444] Sie verwendeten Polymerpartikel, die in 
flüchtigen Dispersionsmedien dispergiert waren, womit es ihnen gelang, die Dicke der kolloidal-kristal-
linen Schichten gezielt einzustellen.   
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5. Aufgabenstellung 
 
In den vorangegangenen Kapiteln wurde das große Potential von Stimuli-responsiven photonischen Kris-
tallen für vielseitige technologische Anwendungsbereiche aufgezeigt. Ein hervorragendes Beispiel hier-
für sind synthetische Opale und Inversopale auf Polymerbasis, die durch Selbstorganisation von mono-
dispersen kolloidalen Partikeln eine hohe dreidimensionale Ordnung erreichen können und zudem 
durch ihre photonische Bandlücke faszinierende optische Eigenschaften besitzen. Obwohl diese Materi-
alien Gegenstand intensiver Forschung sind und ihr enormes Potential für Anwendungen in der Sensorik 
und Optoelektronik bereits demonstriert werden konnte, besteht weiterhin großer Forschungsbedarf, 
um solche intelligenten Materialien mit neuartigen reversiblen Mechano-, Photo- und Chemo-responsi-
ven Eigenschaften auszustatten und für verschiedene potentielle Anwendungen maßzuschneidern. 
Ziel dieser Arbeit ist vor diesem Hintergrund die Entwicklung von intelligenten, polymerbasierten Opal- 
und Inversopalfilmen für zukünftige Anwendungen als Dekorfolien, Sensormaterialien oder als potenti-
elle Materialien mit neuen Sicherheitsmerkmalen, deren optische Eigenschaften durch verschiedene ex-
terne Stimuli effizient und vollständig reversibel geschaltet werden können. Im Rahmen dieser Arbeit 
soll die Opalstruktur aus neuartigen Stimuli-responsiven Kern-Zwischenschicht-Schale(CIS)-Partikeln, 
bestehend aus einem harten Kern und einer aufschmelzbaren und verfilmbaren Polymerschale, aufge-
baut werden, die nach anschließender Organisation in der Schmelze der Polymerschalen den direkten 
Zugang zu Stimuli-responsiven Polymer-Opalfilmen ermöglichen. Die Organisation solcher CIS-Partikel 
in der Schmelze hat zwei entscheidende Vorteile: Zum einen liefert diese Methode in einem einzigen 
Schritt kolloidale photonische Kristalle, die in eine Matrix der verfilmbaren Polymerschalen eingebettet 
sind. Zum anderen können sowohl die Kerne als auch die Schalen der CIS-Partikel aus Stimuli-responsi-
ven Polymeren aufgebaut werden, sodass Opalfilme mit räumlich begrenzten und gezielt adressierbaren 
Domänen entstehen. 
Das wichtigste Ziel dieser Arbeit ist es deshalb, Synthesestrategien für funktionelle monodisperse Poly-
merpartikel mit einer internen CIS-Partikelarchitektur zu entwickeln, mit der funktionelle Monomere 
sowohl in die Kerne als auch in die Schalen der CIS-Partikel eingebaut werden können. Darüber hinaus 
sollen auch Multischalen-Partikel mit kombinierten Stimuli-responsiven Eigenschaften hergestellt wer-
den können. Neben der variablen Stimuli-responsiven Eigenschaften der CIS-Partikel soll insbesondere 
die Zusammensetzung der Partikel über die Anteile von Kern und Schale(n) gezielt variiert werden, um 
ein Optimum sowohl für die anschließende Organisation der Partikel als auch für die optischen Eigen-
schaften der resultierenden Opalfilme auszuloten. Im nächsten Teil der Arbeit soll gezielt darauf hinge-
arbeitet werden, dass der harte Kern der CIS-Partikel durch anorganische Materialien ersetzt werden 
kann. Der Einsatz von hybriden Partikelsysteme soll gegenüber reinen Polymerpartikeln einen wesentli-
chen Vorteil bieten: Nach der Organisation solcher hybriden CIS-Partikel ist zu erwarten, dass die anor-
ganischen Kerne nachträglich aus den Filmen entfernt werden können, sodass auch Stimuli-responsive 
Inversopalfilme mit deutlich besseren optischen Eigenschaften hergestellt werden können.  
Ein entscheidender Nachteil von polymerbasierten Opal- und Inversopalfilmen ist bislang, dass sie nach 
ihrer Herstellung nicht chemisch und mechanisch robust sind. Ein weiteres Ziel dieser Arbeit ist es des-
halb, eine möglichst effiziente Vernetzungsstrategie zu entwickeln, die den Zugang zu stabilen und frei-
tragenden Polymerfilmen ermöglicht. Die Idee dabei ist, die Polymermatrix der Filme nach ihrer Her-
stellung mit chemischen Vernetzungspunkten zu versehen und zu stabilisieren, damit die Filme auch 
unter großer chemischer und mechanischer Belastung ihre strukturelle Ordnung aufrechterhalten, aber 
auch neue, für die Optik spannende Eigenschaften generiert werden können. Die Vernetzungsstrategie 
muss dabei so gewählt werden, dass die Vernetzung nicht unter den Bedingungen der Partikelorganisa-
tion in der Schmelze abläuft, aber nachträglich sehr leicht aktiviert werden kann. Hierfür sind systema-
tisch verschiedene Synthese- und Vernetzungsstrategien zu entwickeln und hinsichtlich der finalen op-
tischen Eigenschaften der Opalfilme zu bewerten. 
Ein weiteres Ziel dieser Arbeit besteht darin, die zuvor entwickelten Stimuli-responsiven Strukturen auf 
Basis der erarbeiteten Vernetzungsstrategie vollständig reversibel verformbar zu gestalten, um zu über-
prüfen, ob die einzelnen Stimuli auch unter mechanischer Belastung analog nutzbar sind und ob even-
tuell Filme mit kombinierten multi-Stimuli-responsiven Eigenschaften generiert werden können. Die 
nachträgliche Vernetzung soll deshalb nicht nur die Stabilität der Filme gewährleisten, sondern auch 
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den Zugang zu mechanochromen Opal- und Inversopalfilmen ermöglichen. Mechanischer Stress als ex-
terner Stimulus soll dabei entweder eine kontrollierte Deformation des Kristallgitters oder eine gezielte 
Verformung der sphärischen Partikel hervorrufen. Die optischen Eigenschaften der Stimuli-responsiven 
Opal- und Inversopalfilmen sollen somit zusätzlich durch mechanische Be- und Entlastung reversibel 
geschaltet werden können. 
Weiterhin sollen diese Materialien mit elektronenmikroskopischen, spektroskopischen und rheologi-
schen Methoden charakterisiert und die optischen, mechanischen und mechano-optischen Eigenschaften 
der so geschaffenen Materialien mit Hinblick auf deren Anwendungspotential ausführlich studiert wer-
den. 
Die Grundvoraussetzung für die breite Anwendung solcher Stimuli-responsiven Opal- und Inversopal-
filme im Bereich der optischen Sensorik, Sicherheitsmerkmale und Optoelektronik ist jedoch eine prak-
tikable Verarbeitungstechnologie, mit der praxistaugliche Filme großflächig, schnell und effizient herge-
stellt werden können. Im Wesentlichen müssen hierfür industrietaugliche Synthese- und Verarbeitungs-
verfahren, von der Synthese und Aufarbeitung der Polymerpartikel, über die Organisation zu Opalfilmen 
bis hin zur nachträglichen Stabilisierung der Filme, entwickelt werden. Ein Teilaspekt dieser Arbeit liegt 
deshalb in der Entwicklung eines skalierbaren Syntheseverfahrens für submikroskopische Polymerparti-
kel mit dem Hauptaugenmerk auf dem Scale-Up der Synthesen und der Variation der Polymerzusam-
mensetzung mit optimierten Rezepturen, die verlässlich reproduzierbare Produkte liefern. Ein weiterer 
Teilaspekt dieser Arbeit ist die Entwicklung eines kontinuierlichen Herstellungsverfahrens, mit dem po-
lymere und hybride CIS-Partikel zu homogen Opalfilmen mit minimalen Defekten auf der Kilometerlän-
genskala verarbeitet werden können. Dabei soll den hohen Anforderungen an zukünftige Anwendungen 
genügt werden, dass möglichst defektfreie, großflächige Opalfilme mit hochgeordneten Kristalldomänen 
entstehen. Die erarbeitete Vernetzungsstrategie soll sich außerdem in das kontinuierliche Herstellungs-
verfahren für Polymer-Opalfilme integrieren lassen. 
Der Hauptteil dieser Arbeit, der sich mit den Stimuli-responsiven Opal- und Inversopalfilmen beschäftigt, 
wird als kumulativer Teil in Kapitel 7 dargestellt. Der umfangreiche Teil zur Verarbeitungstechnologie 
wird nun im Folgenden präsentiert, auch wenn dieser der Chronologie der Arbeit eigentlich nachzu-
schalten ist.  
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6. Verarbeitungstechnologie zur Herstellung von Polymer-Opalfilmen 
 
Einen Durchbruch im Hinblick auf die praxisnahe Fertigung stellt das am Deutschen Kunststoff-Institut 
(DKI, Darmstadt) entwickelte Verfahren dar, mit dem großflächige und rissfreie Filme in einem schnel-
len und industrietauglichen Prozess aus einer Polymerschmelze hergestellt werden können.[119, 232-234] 
Das Verfahren basiert auf submikroskopischen Polymerpartikeln mit einer internen Kern-Zwischen-
schicht-Schale-Architektur (englisch: core-interlayer-shell, CIS), die in mehrstufiger Emulsionspolymeri-
sation hergestellt werden. In vorangegangenen Arbeiten wurde meist die Architektur in Abbildung 12 
synthetisiert.[119, 232-234] Die CIS-Partikel bestehen aus einem Kern (englisch: core, C) aus Polystyrol (PS), 
einer Zwischenschicht (englisch: interlayer, I) aus Poly(methylmethacrylat-co-allylmethacrylat) 
(P(MMA-co-ALMA)) und einer Schale (englisch: shell, S) aus Polyethylacrylat (PEA). Das Zentrum dieser 
PS@PMMA@PEA CIS-Partikel, mit dem Kern und der Zwischenschicht, ist hart und vernetzt, die Schale 
aber weich und fließfähig. Die linearen Ketten der Schale sind teils frei und teils auf die Zwischenschicht 
gepfropft, wobei ALMA als Pfropfanker dient. 
 
 
Abbildung 12: a) Schema und b) TEM-Aufnahme eines PS@PMMA@PEA Partikels mit einer Kern-Zwischenschicht-Schale (CIS)-
Architektur, aufgebaut aus einem PS-Kern (englisch: core, C), einer P(MMA-co-ALMA)-Zwischenschicht (englisch: interlayer, I) 
und einer PEA-Schale (englisch: shell, S). 
 
Das Vorläufermaterial fällt nach dem Abtrennen aus der wässrigen Dispersion wegen der PEA-Schale als 
weiße, klebrige Masse an. Aus dieser Masse aus hart-weichen CIS-Partikeln können anschließend mit 
polymerüblichen Verarbeitungsverfahren in einem einfachen Schmelzscher-Prozess elastische Opalfilme 
und -körper gefertigt werden. In den letzten Jahren wurden mehrere Methoden für die Verarbeitung der 
CIS-Partikel in der Schmelze entwickelt. Die früheste Methode, die jedoch immer noch Anwendung fin-
det, ist ein Pressverfahren, bei dem das Vorläufermaterial nach der Homogenisierung im Extruder durch 
mechanische Kompression zwischen zwei beheizten Pressplatten zu Scheiben gepresst wird.[119, 232-234, 
445-449] Diese Methode ist sehr schnell und leicht realisierbar, jedoch konnte sie bisher nur satzweise 
betrieben werden, weshalb die Abmessungen der Filme zum einen durch die Größe der Pressplatten und 
zum anderen durch die verfügbaren Prozessbedingungen wie Druck und Temperatur beschränkt sind. 
Mit dieser Methode können deshalb nur Proben in Scheibenform mit einem Durchmesser von weniger 
als 30 cm im Durchmesser und einer Dicke über 100 µm hergestellt werden. Bei der von den Pressplatten 
ausgehenden Kristallisation verbleibt außerdem im Inneren der Filme ein teilweise ungeordneter Be-
reich, der etwa 1/3 der Filmdicke umfasst. Auch die Verarbeitung des Opalpolymeren mit dem Spritz-
gussverfahren sowie das Hinterspritzen oder Laminieren von Opalfolien mit anderen Polymeren wurde 
erfolgreich erprobt.[119] Das Pressen konnte später durch ein Walzverfahren ersetzt werden.[450] Das Po-
lymer wird hierbei zunächst durch eine Schlitzdüse extrudiert und das Extrudat anschließend in einem 
zweiten Schritt mit einer beheizten Walze zu Bändern ausgewalzt. Mit diesem Verfahren gelingt es, 
meterlange Filme mit Dicken von 10 µm bis etwa 2 mm herzustellen, allerdings ist die kristalline Ord-
nung nach dem Walzen immer noch ungenügend und die Filme zeigen deshalb nur schwache Reflexi-
onsfarben. Zur weiteren Verbesserung der Ordnung der gewalzten Filme wurde in einer Vorgängerarbeit 
bereits ein abschließender Verarbeitungsschritt eingeführt, bei dem die dünnen Filme über einen beheiz-
ten Schweißspiegel, eine sogenannte „Heiße Kante“, nachgestreckt wurden.[450-452] Basierend auf dieser 
 40 
„Edge-Induced Rotational Shearing“ (EIRS)-Technik konnten die optischen Eigenschaften der Filme 
enorm verbessert werden, jedoch ist auch dieser Verarbeitungsschritt für einen kontinuierlichen Prozess 
ungeeignet. Aufgrund der Weichheit der elastomeren Matrix flossen die Filme außerdem bei erhöhten 
Temperaturen oder unter mechanischer Belastung, verloren dabei ihre kolloidal-kristalline Ordnung und 
somit ihre exzellenten optischen Eigenschaften. Für die industrielle Umsetzung des Schmelzscher-Ver-
fahrens mussten also sowohl eine effiziente und kontinuierliche Verarbeitungstechnologie für qualitativ 
hochwertige Opalfilme entwickelt als auch Synthese- und Aufarbeitungsverfahren im Kilogrammmaß-
stab sowie die Verbesserung der mechanischen Eigenschaften und Anpassung an verschiedene Verwen-
dungszwecke durch Variation der Polymerzusammensetzung oder nachträgliche Vernetzung der Filme 
erarbeitet werden. 
Die im Rahmen dieser Arbeit verfolgte Strategie zur kontinuierlichen Herstellung von elastomeren Poly-
mer-Opalfilmen im industriellen Maßstab wird in diesem Kapitel vorgestellt und die optischen, mecha-
nischen und mechano-optischen Eigenschaften der hergestellten Filme bewertet. Die Verarbeitungstech-
nologie umfasst vier grundlegende Verfahrensschritte: 
 
• Synthese von Polymerpartikeln mit einer internen CIS-Partikelarchitektur 
• Kontinuierliche Schmelzscher-Organisation der Partikel durch Walzen 
• Verbesserung der strukturellen Ordnung durch nachträgliche Scherung 
• Verbesserung der mechanischen Eigenschaften durch nachträgliche Vernetzung 
 
Die aufeinanderfolgenden Verfahrensschritte werden im Folgenden im Detail beschrieben, mit dem 
Schwerpunkt der Entwicklung eines kontinuierlichen Herstellungsverfahrens für elastomere Polymer-
Opalfilme. Der erste Schritt des Verfahrens wurde in verschiedenen Arbeiten bereits im Detail beschrie-
ben und diskutiert.[119, 232, 233, 448] Das Hauptaugenmerk liegt deshalb auf dem Scale-Up der Synthesen 
und der Variation der Polymerzusammensetzung mit optimierten Rezepturen, die verlässlich reprodu-
zierbare Produkte liefern. Die darauffolgenden Verfahrensschritte sind Bestandteil dieser und einer von 
Dr. Qibin Zhao an der University of Cambridge kürzlich eingereichten Arbeit,[453] die in enger Zusam-





Für die Synthese von kolloidalen Partikel-Systemen auf Polymerbasis, in dem für photonische Anwen-
dungen interessanten Größenbereich von 50-1000 nm, ist die Emulsionspolymerisation die Methode der 
Wahl, mit der monodisperse und submikroskopische Polymerpartikel mit einer definierten internen Par-
tikelarchitektur generiert werden können.[221, 222, 225] Die CIS-Partikel aus Abbildung 12 werden deshalb 
durch Emulsionspolymerisation hergestellt, die somit eine Schlüsselrolle in der Erzeugung von Opalfil-
men darstellt. Die Emulsionspolymerisation ist ein radikalisches Polymerisationsverfahren in heteroge-
ner Phase, bei der Monomere in Wasser dispergiert und anschließend mit einem wasserlöslichen Initiator 
radikalisch polymerisiert werden.[220] In den meisten Fällen, jedoch nicht immer, werden Emulgatoren 
eingesetzt. Nach erfolgreicher Polymerisation der Monomere liegt eine Dispersion von submikroskopi-
schen Polymerpartikeln in Wasser vor, die als sogenannter Latex bezeichnet wird. Zur Stabilisierung der 
Polymerpartikel werden dem Latex häufig amphiphile Schutzkolloide oder Tenside zugesetzt.[222, 224] 
Diese meist hochmolekularen Verbindungen lagern sich an der Oberfläche der Polymerpartikel an, 
wodurch die Partikel vom Dispersionsmedium benetzt werden und darin fein verteilt vorliegen. Durch 
diese Form der Partikelstabilisierung können wässrige Partikeldispersionen mit einem Feststoffgehalt 
mit bis zu 70 wt% des Polymeren realisiert werden. Im Standardverfahren der Emulsionspolymerisation 
werden sowohl ionische Tenside wie beispielsweise anionisches Natriumdodecylsulfat (SDS) oder kati-
onisches Hexadecyltrimethylammoniumchlorid (HTC), als auch nichtionische Tenside wie amphiphile 
Oligomere, Pfropf- und Blockcopolymere eingesetzt. Werden ionische Tenside verwendet, ist die Ober-
fläche der Partikel so belegt, dass alle Partikel gleichsinnige Ladungen tragen. Aufgrund der elektrosta-
tischen Abstoßung der Polymerpartikel in dem polaren, wässrigen Medium wird deren Aggregation ef-
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fektiv unterdrückt. Im Gegenzug kann das Polymer aus der wässrigen Dispersion durch Zusatz von Elekt-
rolyten oder unpolaren Lösungsmitteln oder durch Verdampfen des Wassers sehr einfach isoliert werden. 
Die Emulsionspolymerisation ist aufgrund der guten Abfuhr der Reaktionswärme über das Wasser und 
der geringen Viskosität der Latices, auch bei hohen Umsätzen, Molekulargewichten und Feststoffgehal-
ten, nicht auf aufwändige und anspruchsvolle verfahrenstechnischen Anlagen angewiesen und kann des-
halb in beliebig großem Maßstab durchgeführt werden. Der wichtigste verfahrenstechnische Vorteil ist 
jedoch, dass sich mit der Emulsionspolymerisation in sehr kurzer Zeit hohe Molekulargewichte des Po-
lymeren erzielen lassen. Der für diese Arbeit entscheidende Vorteil ist aber, dass mit der Emulsionspoly-
merisation Partikel von fast perfekter Kugelgestalt mit enger Größenverteilung hergestellt werden kön-
nen, die bei ausreichender Monodispersität in einer dichtesten Kugelpackung kristallisieren. Sowohl die 
hohe Polymerisationsgeschwindigkeit als auch die Bildung von monodispersen Polymerpartikeln ist dem 
speziellen Mechanismus der Emulsionspolymerisation geschuldet. Der Mechanismus und die spezielle 
Kinetik der Emulsionspolymerisation wurden in Vorgängerarbeiten bereits ausführlich beschrieben und 
diskutiert,[118, 119] jedoch werden die entscheidenden Schritte wegen der immensen Wichtigkeit für die 
vorliegenden Arbeit im Folgenden kurz erläutert.  
Die Emulsionspolymerisation verläuft nach den grundlegenden Arbeiten von Fikentscher und Harkins in 
drei zeitlich voneinander abgegrenzten Stadien, der Nukleationsphase, der Wachstumsphase und der 
Verarmungsphase.[455-458] Auf diesem dreistufigen Mechanismus basiert auch die kinetische Theorie der 
Emulsionspolymerisation, die sich nach dem Modell der mizellaren Nukleierung von Smith und Ewart 
beschreiben lässt.[459, 460] Dieses Modell wurde später von Fitch und Tsai erweitert,[461, 462] die berück-
sichtigten, dass neben dem Start der Polymerisation in den Mizellen (heterogen Nukleation) auch Ketten 
im Wasser gestartet werden (homogene Nukleation).[118] In verschiedenen Arbeiten konnte gezeigt wer-
den, dass die Emulsionspolymerisation, insbesondere bei (Meth-)Acrylatmonomeren, die auch in dieser 
Arbeit bevorzugt eingesetzt werden, im Wesentlichen nach dem Mechanismus der homogenen Nukleie-
rung verläuft.[463] Dabei spielen sowohl die Teilchenbildungsphase und die Wachstumsphase als auch 
die Verarmungsphase für diese Arbeit eine entscheidende Rolle: Die Erste ist entscheidend für die Ein-
stellung der Partikelgröße durch Emulgatoren und Initiatoren, die Zweite für die Monodispersität der 
gebildeten Partikel und die Dritte für den Aufbau der internen CIS-Partikelarchitektur. 
Das qualitative Modell des homogenen Nukleationsmechanismus nach Fitch und Tsai beschreibt eine 
Emulsionspolymerisation in einem Reaktionsgemisch aus Wasser, einem etwas wasserlöslichen Mono-
mer, einem Emulgator und einem wasserlöslichen Initiator.[461] Die Emulgatormoleküle lagern sich in 
Wasser ab einer bestimmten Konzentration (kritische Mizellbildungskonzentration) zu sphärischen Mi-
zellen zusammen. Außer diesen leeren Mizellen besteht das System aber auch aus dispergierten Mono-
mertröpfchen, deren Oberfläche mit Emulgatormoleküle bedeckt sind, wodurch diese stabilisiert werden 
und eine Koaleszenz verhindert wird. Der Initiator zerfällt in der wässrigen Phase durch Thermolyse 
oder eine Redoxreaktion, wodurch Radikale entstehen, die die Polymerisation von in der wässrigen 
Phase gelöstem Monomer starten. Durch die anschließende Polymerisation wachsen Oligomerradikale 
heran, die dann beim Erreichen einer kritischen Kettenlänge wasserunlöslich werden. Das Wachstum 
bricht deshalb ab und die wasserunlöslichen Oligomere fallen als primäre Partikel aus, die von Emulga-
tormolekülen der leeren Mizellen stabilisiert werden. Alledings kann auch bei gut wasserlöslichen Mo-
nomeren der mizellare Mechanismus nach Fikentscher und Harkins nicht vollständig ausgeschlossen 
werden. Der Verlauf der Emulsionspolymerisation hängt sehr stark von verschiedenen Parameter wie 
beispielsweise der Hydrophilie der Monomere und der Art und Konzentration des Initiators ab. Weiter-
führende Studien von Gilbert und Hansen deuten darauf hin,[464, 465] dass die Emulsionspolymerisation 
häufig nach einem kombinierten mizellaren und homogenen Nukleationsmechanismus verläuft. In bei-
den Fällen entstehen jedoch nach der Initiierung in einem kurzen Stadium Keime, die sich dann in einem 
langen Wachstumsstadium vergrößern.  
Durch die Diffusion von Monomermoleküle aus den Monomertropfen durch die wässrige Phase zu den 
polymerisierenden Keimen vergrößern sich die Polymerpartikel kontinuierlich durch Aufnahme und Po-
lymerisation der Monomermoleküle. Gleichzeitig lösen sich leere Mizellen auf, um die wachsende Ober-
fläche der polymerisierenden Partikel mit nachgelieferten Emulgatormolekülen zu stabilisieren. Im Laufe 
der Nukleationsphase steigt die Polymerisationsgeschwindigkeit stark an, da immer mehr Oligomere 
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gebildet werden, die nach ihrem Ausfallen von Emulgatormolekülen der leeren Mizellen stabilisiert wer-
den. Die Nukleationsphase ist abgeschlossen sobald alle leeren Mizellen im System verbraucht sind. Am 
Ende der Nukleationsphase ist somit die Anzahl der Partikel festgelegt, da in der daran anschließenden 
Partikelwachstumsphase keine neuen Latexpartikel mehr gebildet werden können. Die Anzahl der gebil-
deten Teilchen N und somit die Endpartikelgröße D nach vollständiger Polymerisation aller Monomere 
kann also bereits im Startschritt über die Initiator (I)- und Emulgatorkonzentration (E) gezielt gesteuert 
werden (Gleichung 8).[466] 
 
 2 ∝ 4 ∝ [5]67[8]7 Gleichung 8 
 
Die daran anschließende Wachstumsphase ist durch Diffusion von weiteren Monomermolekülen von 
den Monomertröpfchen zu den Latexteilchen gekennzeichnet. Die Monomerkonzentration bleibt dabei 
in den Latexpartikeln konstant, da sich in den Partikeln ein Gleichgewicht zwischen dem osmotischen 
Quelldruck und der Grenzflächenspannung einstellt. Aufgrund der stationären Bedingungen und der 
damit verbundenen konstanten Polymerisationsgeschwindigkeit in der Wachstumsphase wachsen alle 
Latexpartikel gleichmäßig. Wegen der zeitlichen Unterschiede des Starts der Polymerisation in der Nuk-
leationsphase bleiben jedoch geringe Abweichungen der Partikelgrößen zunächst erhalten. Da das Vo-
lumen V der Partikel mit der Reaktionszeit t linear zunimmt, der Partikeldurchmesser D aber nur pro-
portional zur dritten Wurzel von t wächst, gleichen sich die Unterschiede der Partikeldurchmesser nach 
längerer Reaktionsdauer immer weiter aus. Die Partikelgrößenverteilung kann durch eine Gaußvertei-
lungsfunktion beschrieben werden, die mit zunehmender Reaktionsdauer immer schmaler wird und für 
unendliche Reaktionszeiten formal in eine Dirac-Delta-Funktion übergeht.[222, 467] Das Partikelwachstum 
ist deshalb wie bei allen kolloidalen Polymerisationen mit einem kurzen Nukleierungs- und einem langen 
Wachstumsstadium äußerst homogen: Die Partikel werden mit zunehmender Reaktionsdauer immer 
einheitlicher.[223] Während der abschließenden Verarmungsphase reagiert das in den gequollenen Lat-
expartikeln und in der wässrigen Phase vorhandene Restmonomer ab, wobei die Polymerisationsge-
schwindigkeit wegen der sinkenden Monomerkonzentration stetig abnimmt. Die Reaktion ist beendet 
sobald das gesamte Restmonomer aufgebraucht ist. Der Durchmesser der Polymerpartikel liegt am Ende 
der Polymerisation etwa zwischen 50 nm und 500 nm und wird nach Gleichung 8 maßgeblich durch die 
Emulgator- und Initiatorkonzentration in der Teilchenbildungsphase bestimmt. Die Monodispersität der 
gebildeten Partikel ist jedoch durch die endliche Reaktionsdauer beschränkt.  
Die bisherigen Betrachtungen basieren jedoch auf dem sogenannten Batch-Verfahren, bei dem alle Edu-
kte im Reaktor vorgelegt werden und dort bis zum Ende der Polymerisation verbleiben. Da bei diesem 
Verfahren die Wachstumsphase limitiert ist, konnten mit diesem Verfahren monodisperse Produkte bis-
her nur mit Durchmessern von 100-500 nm erzeugt werden. In der Industrie werden Partikeldispersio-
nen aber überwiegend mit semikontinuierlichen Verfahren hergestellt, bei denen von Saatpartikeln ge-
startet und das Partikelwachstum durch kontinuierliche Monomerzugabe bis zur gewünschten Partikel-
größe verlängert wird.[222] Entscheidend für den Erfolg der semikontinuierlichen Prozessführung ist, dass 
die Geschwindigkeit der Zudosierung langsamer erfolgt als die Geschwindigkeit der Polymerisation, also 
im Idealfall während der Verarmungsphase der Polymerisation, sodass die zudosierten Monomere sofort 
polymerisiert („starved-feed“-Prozess). Erfolgt die Dosierung während der Verarmungsphase hinreichend 
langsam, wird das Monomer immer sofort verbraucht ohne dass das System mit Monomer gesättigt wird. 
Die Partikel wachsen somit kontinuierlich heran. Werden Monomergemische zudosiert, stimmen deshalb 
die Zusammensetzung des Monomergemisches und die Zusammensetzung der Copolymere der gebilde-
ten Partikel immer exakt überein. Durch dieses Vorgehen diffundiert das Monomer kaum in die Partikel, 
sondern reagiert oberflächennah ab, sodass die Partikel schichtweise wachsen.[118] Durch die Verlänge-
rung der Wachstumsphase werden mit diesem Verfahren deshalb äußerst monodisperse Produkte erhal-
ten.  
Die Synthese von Strukturlatexpartikeln mit einer großen Vielfalt verschiedener Morpholgien ermöglicht 
die mehrstufige Emulsionspolymerisation, bei der durch die Zugabe von mindestens zwei verschiedenen 
Monomeren unterschiedliche interne Partikelarchitekturen realisiert werden können. Sind die aus dem 
jeweiligen Monomer gebildeten Polymere nicht miteinander mischbar, kommt es räumlich begrenzt auf 
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das Volumen des einzelnen Latexpartikels zur Phasenseparation. Mit der Emulsionspolymerisation kön-
nen auf diese Weise optional unterschiedliche (Sub-)Strukturen erzielt werden.[226, 229, 230] Üblicherweise 
werden zunächst Partikel aus einem Monomer synthetisiert. Diese Partikel werden dann als Saat in einer 
zweiten Stufe eingesetzt, wobei ein zweites Monomeres zugegeben und polymerisiert wird.[226, 468] Die 
jeweilige Architektur der gebildeten Strukturlatexpartikel hängt dabei entscheidend von der Hydrophilie 
des Erst- und des Zweitpolymeren und von der Reaktionsführung ab. Ist das Zweitpolymere hydrophiler 
als das Erstpolymere ist beispielsweise eine Kern-Schale-Architektur thermodynamisch begünstigt, bei 
der das hydrophilere Polymere außen liegt und die Schale bildet.[118, 119] Eine mehrstufige Emulsionspo-
lymerisation, bei der nach und nach immer hydrophilere Monomere zudosiert werden, ermöglicht somit 
den Aufbau der angestrebten CIS-Partikel aus Abbildung 12.  
Im Folgenden wird zunächst die mehrstufige Synthesestrategie zu den PS@PMMA@PEA-CIS-Partikeln 
(Abbildung 12) kurz erläutert, bevor auf die gezielte Wahl der Monomere für die vorliegende Arbeit 
eingegangen wird. Das Vorläufermaterial aus Abbildung 12 muss nämlich bestimmte Anforderungen 
erfüllen, um die Kristallisation der Partikel in der Schmelze zu ermöglichen und kolloidal-kristalline 
Filme mit exzellenten optischen Eigenschaften zu erhalten: 
 
• Die CIS-Partikel müssen einheitlich, mit monodisperser Partikelgrößenverteilung vorliegen 
• Die Kerne und die Schalen müssen einen ausreichenden Brechungsindexkontrast aufweisen 
• Die Kerne müssen in der Schmelze ihre Form beibehalten 
• Die elastomeren Schalen müssen teilweise auf die Kerne gepfropft sein 
• Die Schmelze der elastomeren Schalen muss ausreichende Fließeigenschaften aufweisen  
 
Das Syntheseverfahren zu PS@PMMA@PEA CIS-Partikeln mit einem harten, vernetzten Kern aus PS 
(Tg = 105 °C), einer vernetzten Zwischenschicht aus PMMA (Tg = 115 °C) sowie einer elastomeren 
Schale aus PEA (Tg = -24 °C) wurde bereits umfangreich untersucht.[119, 232, 448] Die stufenweise Synthese 
wurde bisher immer nach dem in Abbildung 13 dargestellten Prinzip einer mehrstufigen Saatemulsions-
polymerisation unter „starved-feed“-Bedingungen durchgeführt. 
 
 
Abbildung 13: Schema der stufenweisen Synthese von hart-weichen CIS-Partikeln. 
 
Im ersten Schritt werden in einem Batch-Verfahren hochvernetzte Saatpartikel aus S und Butandioldi-
acrylat (BDDA) mit Partikeldurchmessern von 10-100 nm synthetisiert (Stufe 1), die dann durch konti-
nuierliche Zugabe von weiterem Monomer bis zur gewünschten Kerngröße vergrößert werden können 
(Stufe 2). Die Vernetzung der PS-Kerne mit BDDA sorgt dafür, dass diese auch unter hoher thermisch-
mechanischer Belastung ihre sphärische Form bewahren. Im Anschluss an die Synthese der Kerne, wird 
eine Zwischenschicht aus ALMA und MMA auf die harten Kerne aufpolymerisiert (Stufe 3). Die Zwi-
schenschicht wird dabei durch das ALMA schwach vernetzt. Gleichzeitig wird ausgenutzt, dass die Allyl-
Gruppe des ALMA langsamer reagiert als die Acryl-Gruppe, wodurch im nächsten Schritt die elastomere 
Schale aus EA aufgepfropft werden kann (Stufe 4). Die weiche Schale ermöglicht später eine Filmbildung 
über das Schmelzscher-Verfahren. Sowohl die Vernetzung von Kern und Zwischenschicht als auch die 
Einhaltung der „starved-feed“-Bedingungen sind hierbei entscheidend für die Bildung der CIS-Struktur: 
Nur dann wird die Quellung der Latexpartikel durch zudosierte Monomere effektiv unterdrückt, sodass 
die Zusammensetzung der Polymere von Kern, Zwischenschicht und Schale exakt den Monomerzufüh-
rungen entspricht. Kern- und das Schalepolymere unterscheiden sich außerdem im Brechungsindex 
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(nPS = 1.59; nPEA = 1.47) und werden durch die Zwischenschicht scharf voneinander abgegrenzt (vgl. 
Abbildung 12). Für photonische Effekte ist eigentlich ein viel höherer Brechungsindexkontrast anzustre-
ben, da die Reflektivität und somit die Intensität der Lichtreflexion stark vom Verhältnis der Brechungs-
indizes von Kern und Schale der CIS-Partikel abhängt (vgl. Kapitel 3.2). In Kapitel 6.5 wird sich jedoch 
herausstellen, dass die aus diesen Partikeln hergestellten Filme trotz des mäßigen Brechungsindexkon-
trastes von nur ∆n = 0.12 deutliche Reflexionsfarben zeigen.  
Der erfolgreiche Aufbau von monodispersen Polymerpartikeln mit einer internen CIS-Partikelarchitektur 
kann im Allgemeinen mit der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) untersucht werden. Für die 
elektronenmikroskopischen Untersuchungen werden Proben der Partikeldispersionen nach den jeweili-
gen Stufen stark verdünnt und ein Tropfen der verdünnten Probe auf einem Träger aus mit Kohlenstoff 
beschichteten Kupfernetzen eingetrocknet (Niederschlagsprobe). Die TEM-Aufnahmen von Nieder-
schlagsproben ermöglichen die äußere Form und die Größe der Partikel zu charakterisieren. Darüber 
hinaus können der Größenzuwachs der Partikel und die Partikelgrößenverteilung nach den einzelnen 
Stufen der Synthese quantifiziert werden. Hierfür werden die Durchmesser mehrere hundert Partikel 
vermessen und daraus der Mittelwert des Partikeldurchmessers DTEM und die Standardabweichung σ des 
mittleren Partikeldurchmessers als Maß für die Partikelgrößenverteilung bestimmt. In der Literatur wird 
generell von monodispersen Partikeln gesprochen, wenn die Standardabweichung des mittleren Parti-
keldurchmessers unterhalb von σ  ≤ 5 % liegt. In Abbildung 14 werden TEM-Aufnahmen und Ergebnisse 




Abbildung 14: TEM-Aufnahmen von Produkten nach den jeweiligen Stufen der PS@PMMA@PEA CIS-Partikelsynthese: (a) Ver-
netzte P(S-co-BDDA) Saatpartikel, (b) vernetzte P(S-co-BDDA) Kerne, (c) Kerne mit P(MMA-co-ALMA) Zwischenschicht und (d) 
PS@PMMA@PEA CIS-Partikel. Angegeben sind der mittlere Partikeldurchmesser D und die Standardabweichung σ. 
 
Wie auf den TEM-Aufnahmen in Abbildung 14a deutlich zu erkennen, werden in der ersten Stufe der 
Emulsionspolymerisation in einem Batch-Prozess relativ einheitliche PS-Saatpartikel mit wenigen zehn 
Nanometern im Durchmesser gebildet. Nach der ersten Stufe der Emulsionspolymerisation sind jedoch 
noch deutliche Abweichungen des Partikeldurchmessers auszumachen, was sich auch in der großen 
Standardabweichung des mittleren Partikeldurchmessers widerspiegelt. Durch die kontinuierliche Zu-
gabe von weiterem Monomer in Stufe 2 gleichen sich die Unterschiede der Partikeldurchmesser jedoch 
nach längerer Reaktionsdauer immer weiter aus. Das gleichmäßige Wachstum der Partikel wird durch 
die TEM-Aufnahmen der fertigen PS-Kernpartikel in Abbildung 14b bestätigt: Nach Stufe 2 liegt der Wert 
der Standardabweichung unter der Grenze von σ = 5 % und die monodispersen, sphärischen PS-Kerne 
neigen bereits beim Eintrocknen zur kolloidalen Kristallisation unter Ausbildung von dichtest-gepackten 
hexagonalen Schichten. In Stufe 3 der Emulsionspolymerisation wird dann durch die kontinuierliche 
Zugabe von MMA und ALMA eine dünne Zwischenschicht aufgebaut. Wie die TEM-Aufnahme in Abbil-
dung 14c belegt, wächst die PMMA Zwischenschicht gleichmäßig auf die Kerne auf, wodurch die Mono-
dispersität weiter gesteigert wird. Nach Stufe 3 liegen äußerst einheitliche und kristallisierbare 
PS@PMMA Kern-Schale-Partikel vor. In der letzten Stufe (Stufe 4) wird auf diese Kern-Schale Partikel 
durch die kontinuierliche Zugabe des Schale-Monomers die PEA-Schale aufpolymerisiert. Wegen der 
vernetzten Kerne und der Zwischenschicht reichert sich das Monomer an der Oberfläche der Partikel an 
und wird durch freie Allyl-Gruppen auf die Partikel gepfropft, sodass die Schalen nicht mehr abschwim-
men können. Die TEM-Aufnahme der PEA-gepfropften Partikel in Abbildung 14d zeigt eindeutig die 
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Bildung von CIS-Partikeln mit einer weichen, äußeren Schale, die bereits nach der Trocknung bei Raum-
temperatur zur Filmbildung neigen. Während der Trocknung formieren sich die Partikel zu geordneten 
hexagonalen Schichten aus monodispersen PS@PMMA@PEA-CIS-Partikeln, was als qualitative Bestäti-
gung der Monodispersität herangezogen werden kann. Der geringfügige Anstieg der Standardabwei-
chung nach der letzten Stufe lässt sich auf die Schwierigkeiten beim Ausmessen der CIS-Partikel zurück-
führen, da die weichen PEA-Schalen beim Belichten mit dem Elektronenstrahl zerfließen und die Schalen 
deshalb nicht mehr scharf abgebildet werden können. Dennoch liegt die Standardabweichung der 
PS@PMMA@PEA-Partikel von σ = 3.2 % weit unter der Grenze von σ = 5 %. 
Für die Synthese der PS@PMMA@PEA-Partikel mit der stufenweisen Saatemulsionspolymerisation nach 
Abbildung 13 wurden bereits optimale Rezepturen ausgearbeitet, die im 1L-Reaktor verlässlich repro-
duzierbare Produkte lieferten.[119] Auf Basis der CIS-Partikelarchitektur aus Abbildung 12 konnten durch 
eine Variation der Partikelgröße durchweg Opalfilme in allen Farben in sehr guter Qualität hergestellt 
werden. Bislang besitzen die Filme jedoch noch einen gravierenden Nachteil: Die Filme sind wegen der 
niedrigen Glasübergangstemperatur für PEA (Tg = -24 °C) gummiartig weich und enorm klebrig, neigen 
zur Verschmutzung und bieten einen hohen Reibungswiderstand. Darüber hinaus zeigen die Filme in 
rheologischen Untersuchungen Eigenschaften einer hochzähen Flüssigkeit. Die Filme erfüllen deshalb 
nicht die Grundanforderungen an praxistaugliche Kunststofffolien, da sie sich bereits bei geringer me-
chanischer Belastung permanent verformen. 
Um sowohl die Umsetzung des mehrstufigen Emulsionspolymerisationsverfahrens und der Schmelzor-
ganisation in die industrielle Praxis zu demonstrieren als auch praxistaugliche Filme mit exzellenten 
optischen Eigenschaften zu generieren, mussten in der vorliegenden Arbeit die für praxistaugliche Opal-
filme erforderlichen Synthese- und Verarbeitungsverfahren erarbeitet werden. Zunächst wird der bisher 
nicht systematisch bearbeiteten Frage nachgegangen, welche Monomere prinzipiell für den Aufbau der 
in Abbildung 12 dargestellten CIS-Partikelarchitektur, unter Berücksichtigung der zuvor beschriebenen 
Anforderungen an das Polymerisationsverfahren und an die Eigenschaften der Polymere, verwendet 
werden können. Hierfür sind insbesondere die Monomerklassen der Styrole, Acrylate und Methacrylate 
geeignet, die mit wasserlöslichen Initiatoren zu den entsprechenden Polymeren umgesetzt werden kön-
nen. Einige der wichtigsten Monomere, die im Rahmen der vorliegenden Arbeit erfolgreich getestet wur-
den, sind in Abbildung 15 mit abnehmender Hydrophilie von links nach rechts dargestellt. Bei der Aus-
wahl der Monomere wurden folgende Kriterien berücksichtigt: 
 
• Die Kerne müssen aus einem harten, vernetztem Polymer aufgebaut werden 
• Die Schalen müssen aus einem weichen, elastomeren Polymer aufgebaut werden 
• Kern- und Schalepolymer müssen einen ausreichenden Brechungsindexunterschied besitzen 
• Die Zwischenschicht muss eine stabile Pfropfverbindung zwischen Kern und Schale ermöglichen 
• Die Hydrophilie der Monomere muss von Kern über Zwischenschicht zur Schale steigen 
• Eine hohe Reaktivität der Monomere ermöglicht eine optimale Raum-Zeit-Ausbeute 
 
Als Basis für die Entwicklung eines geeigneten Syntheseverfahrens diente die in einer Vorgängerarbeit 
entwickelte mehrstufige Synthese von PS@PMMA@PEA-Partikeln aus entstabilisierten Monomeren 
nach dem in Abbildung 13 dargestellten Prinzip.[119] Um einen ausreichend hohen Brechungsindexkon-
trast zwischen Kern- und Schalepolymer zu erzielen, wurden die Kerne immer aus PS (nPS = 1.59) und 
die Schalen  immer aus Polyacrylaten aufgebaut. Durch den gezielten Einbau von Anteilen an PMMA 
(nPMMA = 1.49) in die PS-Kerne konnte der Brechungsindex jedoch auch variiert werden.[119] Sowohl aus 
reinem PS als auch aus reinem PMMA und allen Mischungen daraus, konnten harte Kerne hergestellt 
werden, die zusätzlich mit 10 wt% der in Abbildung 15 dargestellten Vernetzern vernetzt wurden. Zur 
Vernetzung der Kerne bewährte sich insbesondere das BDDA, da es in der Emulsionspolymerisation sehr 
reaktiv ist und mit Styrol und MMA leicht copolymerisiert werden kann. Als Schalepolymere wurden die 
in Abbildung 15 dargestellten Acrylatmonomere (MA, EA, BA, EHA) gewählt, weil ihre Polymere mit 
einer Glastemperatur von Tg = 10 °C (MA) bis hin zu Tg = -50 °C (EHA) weiche Elastomere darstellen, 
die die erforderliche Verfilmbarkeit der CIS-Partikel sichern. Auf der Basis aller ausgewählter Acrylat-
monomere konnten verfilmbare CIS-Partikel hergestellt werden, jedoch mit dem bereits angesprochenen 
Nachteil, dass die daraus hergestellten Filme, bis auf reines PMA, wegen der niedrigen Glastemperaturen 
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klebrig waren. Nach Vorversuchen zum Verfilmen wurde deshalb die Glastemperatur der Schale durch 
den Einbau von Methacrylaten (Abbildung 15) erhöht. Erfolgreich konnten CIS-Partikel aus PS-Kernen 
und Schalen aus PMA, PEA und PBA mit Anteilen von PMMA, PnBMA, PiBMA, PtBMA, PCHMA und 
PBzMA synthetsiert werden. Besonders bewährt hat sich hierbei die Monomerkombination von EA mit 
iBMA, die eine außerordentliche Reaktivität aufwies und mit der die Glastemperatur der Schalen zwi-
schen Tg (PEA) = -24 °C und Tg (PiBMA) = 55 °C abhängig von der Zusammensetzung leicht modifiziert 
werden konnte. Durch die Copolymerisation von EA und BzMA konnte darüber hinaus der Brechungs-
index der Schale zwischen nPEA = 1.46 und nPBzMA = 1.57 maßgeschneidert werden. Die Schalen konnten 
außerdem, je nach gewünschter Anwendung, mit 1-10 wt% funktionellen Comonomeren copolymeri-
siert werden. Die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten funktionellen Comonomere sind ebenfalls in 
Abbildung 15 dargestellt. Diese Monomere sind aufgrund ihrer speziellen funktionellen Gruppen meist 
hydrophiler als nichtfunktionelle Monomere und bieten zusätzliche Eigenschaften wie eine verbesserte 
kolloidale Stabilität oder Haftung auf Oberflächen und zusätzliche funktionelle Gruppen für eine an-
schließende chemische Modifizierung oder Vernetzungsreaktion. Beispielsweise wurde immer 3 wt% 
HEMA in die Schalen eingebaut, um die Schalen anschließend über die Hydroxy-Funktionen vernetzen 
zu können. Die verschiedenen Vernetzungsstrategien werden ausführlich in Kapitel 6.4 erläutert werden. 
 
 
Abbildung 15: Für den Aufbau von CIS-Partikeln getestete Monomere, dargestellt mit abnehmender Hydrophilie von links nach 
rechts: Methylacrylat (MA), Ethylacrylat (EA), n-Butylacrylat (BA), 2-Ethylhexylacrylat (EHA), Styrol (S), Methylmethacrylat 
(MMA), n-Butylmethacrylat (nBMA), iso-Butylmethacrylat (iBMA), tert-Butylmethacrylat (tBMA), Cyclohexylmethacrylat 
(CHMA), Benzylmethacrylat (BzMA), 1,4-Butandioldiacrylat (BDDA), Diallylphthalat (DPA), Allylmethacrylat (ALMA), 1,4-Divi-
nylbenzol (DVB), Acrylsäure (AA), 2-Carboxyethylacrylat (CEA), 2-Hydroxyethylacrylat (HEA), 2-Hydroxyethylmethacrylat 
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Durch die gezielte Wahl des Brechungsindex der Kerne und der Schalen war es außerdem möglich, den 
Brechungsindexkontrast zwischen Kern und Schale zu variieren. Entsprach der Brechungsindex der 
Kerne nahezu dem Brechungsindex der Matrix, konnten aus den CIS-Partikeln beispielsweise vollständig 
transparente Filme hergestellt werden. Durch die Variation des Brechungsindexkontrastes war es somit 
möglich, die Filme von vollständig reflektierend bis vollständig transparent herzustellen, was insbeson-
dere für Anwendungen als lichtdurchlässige Farbeffektfolien interessant sein könnte. Partikel mit einem 
hochbrechenden PS-Kern und einer niedrigbrechenden (Meth-)Acrylat Schale erforderten immer eine 
dünne und vernetzte (Meth-)Acrylat-Zwischenschicht, um eine stabile Pfropfverbindung zwischen den 
Kernen und den Schalen herzustellen. Diese (Meth-)Acrylat-Zwischenschicht wurde deshalb mit 10 wt% 
der in Abbildung 15 dargestellten Vernetzern vernetzt. In Vorgängerarbeiten wurde die Pfropfung der 
Schalen auf die Kerne über eine vernetzte Zwischenschicht bereits entwickelt und die verschiedenen 
Vernetzer aus Abbildung 15 auf ihre Pfropfwirkung hin untersucht.[118, 119] Bei den Untersuchungen 
stellte sich heraus, dass es sinnvoll ist, das Zwischenschichtmonomere mit einem Monomer zu copoly-
merisieren, das zwei polymerisationsfähige Doppelbindungen mit verschiedenen Reaktivitäten enthält. 
Hierfür eignete sich insbesondere ALMA als Comonomer, da es sehr reaktiv ist und deshalb in die Ketten 
der meisten Acrylate eingebaut werden kann. Die besten (Meth-)Acrylat-Schalen konnten auf hauch-
dünne PMMA und PEA-Zwischenschichten aufgebracht werden, die mit 10 wt% ALMA vernetzt wurden. 
Weiterhin wurden die Anteile von Kern, Zwischenschicht und Schale gezielt variiert, um ein Optimum 
sowohl für die anschließende Organisation der Partikel als auch für die optischen Eigenschaften der 
resultierenden Opalfilme auszuloten. Die besten optischen Eigenschaften konnten im Rahmen der vor-
liegenden Arbeit durchweg mit einem Verhältnis von C:I:S = 33:11:56 (vol%) erzielt werden.  
Nachdem die Frage geklärt war, welche Monomere prinzipiell für den Aufbau von CIS-Partikeln mit der 
mehstufige Emulsionspolymerisation eingesetzt und welche Eigenschaften durch eine gezielte Variation 
der Zusammensetzung der Partikel erzielt werden können, wurde das Syntheseverfahren vom Labor-
maßstab (250 mL oder 1 L) auf einen 10L-Reaktor übertragen, sodass mehrere Kilogramm des Vorläu-
fermaterials mit einem einzigen Ansatz hergestellt werden konnten. Das entwickelte Syntheseverfahren, 
mit dem in dieser Arbeit das Vorläufermaterial für elastomere Opalfilme in großem Maßstab hergestellt 
wurde, wird im Folgenden am Beispiel der Synthese von PS@PEA@P(EA-co-iBMA-co-HEMA)-CIS-Parti-
keln erläutert.  
Die PS@PEA@P(EA-co-iBMA-co-HEMA)-CIS-Partikel wurden, wie in Abbildung 13 gezeigt, in vierstufi-
ger Emulsionspolymerisation hergestellt. Um eine spätere Übertragung der Emulsionspolymerisation in 
die industrielle Praxis zu gewährleisten, wurden die Monomere in ihrer stabilisierten Lieferform einge-
setzt. Nur das Styrol wurde zusätzlich im Vakuum destilliert. Das für die Basisrezeptur verwendete Re-
doxinitiatorsystem Natriumperoxodisulfat (SPS) und Natriumdisulfit (SBS) sowie die Emulgatoren Nat-
riumdodecylsulfat (SDS) und Disulfonat Dowfax 2A1 sind in Abbildung 16 gezeigt. Die ausgearbeitete 
Basisrezeptur für die vierstufigen Synthesen im 10L-Reaktor ist in Tabelle 1 angegeben. 
 
Tabelle 1: Basisrezeptur der Emulsionspolymerisation im 10L-Reaktor, angegeben sind die Massen m der Chemikalien in m/g. 
Chemikalie Vorlage Start 1 Emulsion 1 Start 2 Emulsion 2 Emulsion 3 
Wasser 2800.0 30.0 900.0 5.0 320.0 1600.0 
SDS 3.2  2.3  0.5 4.0 
Dowfax 2A1   2.2  2.1  
SPS  5.0  0.25   
SBS  0.7     
KOH   4.0   2.0 
S 36.0  700.0    
BDDA 4.0  70.0    
EA     250.0 1005.5 
ALMA     30.0  
iBMA      350.0 
HEMA      42.0 
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Abbildung 16: In der Basisrezeptur verwendete Initiatoren Natriumperoxodisulfat (SPS) und Natriumdisulfit (SBS) sowie Emul-
gatoren Natriumdodecylsulfat (SDS) und Disulfonat Dowfax 2A1. 
 
Die Reaktionen wurden in einem doppelwandigen 10L-Glasreaktor durchgeführt, der auf 75 °C thermos-
tatisiert und mit einem Propellerrührer, Rückflußkühler und Inertgaszufuhr ausgestattet war. Während 
der Synthese wurde Argon eingeleitet. Die Vorlage aus Wasser, S, BDDA und SDS wurde in den vorge-
heizten Reaktor vorgelegt und auf 75 °C aufgeheizt. Anschließend wurde die Reaktion durch die schnelle 
Zugabe von wässrigen Lösungen des Redoxintiatorsystems aus SPS und SBS gestartet (Abbildung 13, 
Stufe 1). Der Start der Polymerisation war nach 10 min durch eine bläuliche Trübung und der Erfolg der 
Polymerisation dann durch die zunehmende weiße Verfärbung des Reaktionsgemischs zu verfolgen. 
Dem entstandenen Saatlatex wurde dann mit einer Kolbenpumpe die erste Monomeremulsion bestehend 
aus Wasser, SDS, Dowfax 2A1, KOH, S und BDDA in einem Zeitraum von 3 h kontinuierlich zudosiert 
(Abbildung 13, Stufe 2). Dabei wurde genau darauf geachtet, dass sich kein Monomer in der Reaktions-
mischung anreicherte. Gegebenenfalls wurde die Dosiergeschwindigkeit verringert, oder die Dosierung 
sogar vollständig für kurze Zeit unterbrochen, um eine Sekundärnukleation zu unterdrücken. Nach der 
Synthese der Kerne wurde der nächste Syntheseschritt durch die Zugabe einer wässrigen SPS-Lösung 
gestartet. Danach wurde die zweite Monomeremulsion bestehend aus Wasser, SDS, Dowfax 2A1, EA und 
ALMA in einem Zeitraum von 45 min kontinuierlich zudosiert (Abbildung 13, Stufe 3). Nach erfolgrei-
cher Synthese der Zwischenschicht wurde schließlich die dritte Monomeremulsion bestehend aus Was-
ser, SDS, Dowfax 2A1, KOH, EA, iBMA und HEMA über einen Zeitraum von 3.5 h kontinuierlich zuge-
tropft, wobei die weichen Schalen entstanden (Abbildung 13, Stufe 4). Nach beendeter Zugabe wurde 
das Reaktionsgemisch bis zur vollständigen Umsetzung aller Monomere für 60 min bei 75 °C gerührt. 
Nach der vierstufigen Synthese wurden weiße Partikeldispersionen erhalten, die nur noch schwach nach 
Monomer rochen. Die hier aufgeführte Basisrezeptur lieferte reproduzierbar äußerst monodisperse CIS-
Partikel mit einem mittleren Durchmesser von DTEM = 242 nm. Die Endpartikelgröße der CIS-Partikel 
konnte mit dieser Basisrezeptur jedoch über die Emulgatorkonzentration (Gleichung 8) im Startschritt 
gezielt gesteuert und eingestellt werden. Um größere Chargen des Vorläufermaterials aus CIS-Partikeln 
unterschiedlicher Größe herzustellen, deren Filme den gesamten sichtbaren Bereich des Lichtspektrums 
abdecken, wurde die Emulgatorkonzentration im Startschritt über weite Bereiche variiert. In Tabelle 2 
sind die erzielten Endpartikelgrößen DTEM und Standardabweichungen σ in Abhängigkeit der Masse an 
SDS (mSDS) und der SDS-Konzentration (cSDS) zusammengefasst. 
 
Tabelle 2: Zusammenhang zwischen der Masse/Konzentration an Emulgator im Startschritt und der erzielten Partikelgrößen. 
mSDS / g cSDS / mmol L-1 DTEM / nm σ / % 
3.8 2.94 183 5.0 
3.6 2.86 202 4.9 
3.4 2.79 220 4.6 
3.2 2.63 242 3.9 
3.1 2.48 254 3.2 
3.0 2.32 273 3.5 
2.8 2.17 300 4.1 
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Auf Basis der erarbeiteten Rezeptur konnte die Größe der CIS-Partikel über einen Bereich von ungefähr 
180-350 nm über die Emulgatorkonzentration variiert werden. Wegen der guten Reproduzierbarkeit der 
Ergebnisse, auch bei mehrfacher Wiederholung unter identischen Reaktionsbedingungen, scheint eine 
Umsetzung des Emulsionsverfahrens in die Praxis auch in größeren Reaktoren als möglich. Dennoch hat 
insbesondere die Reinheit der Initiator-, Emulgator- und Monomerchargen einen großen Einfluss auf die 
Partikelgröße und muss bei einer industriellen Umsetzung berücksichtigt werden. 
Zur Weiterverarbeitung der CIS-Partikel mussten diese aus der Dispersion von der wässrigen Phase ab-
getrennt werden. Das Vorläufermaterial konnte sowohl durch den Zusatz von Salzen, Methanol oder 
Säuren ausgefällt als auch durch Sprühtrocknung abgetrennt werden. Bei den 10L-Ansätzen bewährte 
sich das Ausfällen in Methanol unter Zusatz einer gesättigten NaCl-Lösung. Die wässrigen Partikeldis-
persionen wurden in einer Mischung aus 17 L Methanol und 100 mL konzentrierter NaCl-Lösung einge-
tropft, wobei die Partikel koagulierten und sich aufgrund der verfilmbaren Schalen zu größeren Stücken 
zusammenlagerten. Die koagulierten Partikel konnten anschließend mit einem Filtersack (100 µm Ma-
schenweite) leicht vom Wasser abgetrennt werden. Die Masse wurde anschließend für 3 Tage in einem 
Umluftofen bei 45 °C getrocknet. Nach der Trocknung lagen die CIS-Partikel in Form von elastischen 
Stücken vor, die zur weiteren Verarbeitung im Extruder zunächst in einer Schlagmühle unter Zusatz von 
Trockeneis in einem Mischungsverhältnis von 2:1 nach Volumen (CIS-Partikel:Trockeneis) granuliert 
wurden. Zur Fließverbesserung der Polymerschmelze wurde das Granulat anschließend mit dem kom-
merziell üblichen Verarbeitungshilfsmittel Licolub FA1 (Clariant) versetzt, das sich bereits in Vorgänger-
arbeiten bewährte.[119] Um die Farbbrillanz der entsprechenden Opalfilme zu verbessern, wurde dem 
Granulat außerdem 0.05-0.5 wt% Nanorußpartikel des Typs Spezialschwarz 4 (Evonik) zugesetzt, da 
sich in Vorgängerarbeiten gezeigt hat, dass dieses die wahrgenommenen Reflexionsfarben erhöht, ohne 
die Kristallstruktur zu beeinflussen.[445] Sowohl die Lichtabsorption als auch Streueffekte der Nanoruß-
partikel innerhalb der kolloidal-kristallinen Struktur unterdrücken die wellenlängenunabhängige Licht-
streuung und erhöhen die Farbbrillanz der Filme deshalb enorm. Das Rohmaterial wurde mit den ent-
sprechenden Additiven in einer Mischtrommel vorgemischt. Um einen besseren Überblick über die Ver-
arbeitungsschritte des Vorläufermaterials, von der Synthese über das Fällen, Trocknen, Mahlen und Mi-




Abbildung 17: Überblick über die einzelnen Verarbeitungsschritte des Vorläufermaterials von der Synthese bis zum fertigen 
Granulat: (a) Emulsionspolymerisation im 10L-Reaktor, (b) Koagulation der CIS-Partikel im 25L-Eimer, (c) Trocknen der elasto-
meren Masse im Umluftofen, (d) Granulieren in einer Schlagmühle, (e) Additivierung in einer Mischtrommel und (f) granuliertes 
und additiviertes Rohmaterial für die Weiterverarbeitung im Extruder.  
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Mit der ausgearbeiteten Basisrezeptur gelang die erheblich verbesserte und reproduzierbare Synthese 
von PS@PEA@P(EA-co-iBMA-co-HEMA)-CIS-Partikeln (Abbildung 17a), die darüber hinaus eine gezielte 
Steuerung der Partikelgröße durch die Variation der Emulgatorkonzentration ermöglichte. Die CIS-Par-
tikel konnten anschließend durch Fällen vollständig aus ihrer Dispersion abgetrennt werden (Abbildung 
17b). Nach der Trocknung (Abbildung 17c) und Granulierung (Abbildung 17d) konnte das Vorläufer-
material mit verschiedenen Additiven vorgemischt werden (Abbildung 17e). Das granulierte und addi-
tivierte Rohmaterial (Abbildung 17f) kann in dieser Form direkt für polymerübliche Verarbeitungsver-
fahren wie beispielsweise Extrusion eingesetzt werden. Die im Rahmen dieser Arbeit entwickelte Verar-
beitungstechnologie zur kontinuierlichen Herstellung von elastomeren Opalfilmen aus den neuartigen 





Die Organisation von kolloidalen Dispersionen in Scherfeldern ist im Prinzip seit langem bekannt und 
wurde in Kapitel 4.2.5 bereits ausführlich diskutiert. Dieser Ordnungsprozess kann auch auf kolloidale 
Partikel übertragen werden, die an Stelle einer niedrigviskosen Flüssigkeit in einer hochviskosen Poly-
merschmelze dispergiert vorliegen. Von Ruhl et al. wurde ein einfacher Schmelzscher-Prozess entwickelt, 
der die Präparation von elastomeren Opalfolien aus den hart-weichen CIS-Partikeln in einer viskosen 
Polymerschmelze ermöglicht.[119, 232-234] Dieses Verfahren wird im Folgenden kurz erläutert. Die Poly-
mermasse der CIS-Partikel wird zwischen den auf 120 °C beheizten Platten einer Presse aufgeschmolzen, 
wobei die Viskosität der weichen Schalen stark herabgesetzt wird. Die Schalen sind oberhalb ihrer Glas-
temperatur viskoelastisch, finden sich in der Schmelze zu einer kontinuierlichen Matrixphase zusammen 
und bilden ein hochviskoses Dispersionsmedium, in dem die Kerne in regelmäßigen Abständen verteilt 
vorliegen. Das Matrixmaterial füllt dabei alle Zwischenräume zwischen den harten Kernen aus. Da das 
Dispersionsmedium direkt an die Kerne angebunden ist, können diese nicht entmischen und aus der 
Schmelze entweichen. Dann werden die Pressplatten zugefahren, sodass die Schmelze unter der uniaxi-
alen Kompression radial auseinander fließt. Während dieses Fließprozesses kristallisiert die Schmelze 
zugleich in einem stetigen Prozess der Selbstorganisation in der in Abbildung 18 skizzierten Weise.  
 
 
Abbildung 18: Schema des Pressverfahrens zur Schmelzscher-Organisation von hart-weichen CIS-Partikeln: CIS-Partikel mit ver-
netztem Kern und gepfropften Elastomerschalen werden zwischen zwei Pressplatten erwärmt und die Schmelze unter erhöh-
tem Druck gepresst. Die Schmelze fließt in einem parabolischen Fließprofil radial auseinander. Ausgehend von den Pressplatten 
entsteht eine Abfolge dichtest-gepackter Schichten aus harten Kernen, die in einer Elastomermatrix eingebettet sind. 
 
Während der uniaxialen Kompression fließt die Schmelze in einem parabolischen Strömungsprofil mit 
minimaler Geschwindigkeit an den Pressplatten und maximaler Geschwindigkeit in der Mitte der 
Schmelze, entsprechend einer Poiseuille-artigen Strömung, radial nach außen. Während des Schmelze-
flusses organisieren sich die harten Kerne, beginnend an den Pressplatten, zu hexagonalen Schichten. 
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Die Kristallisation startet somit an den beiden Oberflächen, von denen ausgehend sukzessive hexagonale 
Schichten aufgebaut werden, die sich Schicht für Schicht übereinander lagern und ein dichtest-gepacktes 
kristallines Gitter ausbilden, das stetig in die Schmelze hineinwächst. Dabei wird die geschmolzene Mit-
telschicht immer dünner und nimmt dilatantes Fließverhalten an, weshalb der Fluss schließlich zum 
Stehen kommt. Bei diesem Prozess entstehen 100-500 µm dicke Opalpräparate in Scheibenform, die am 
Ende zu 65-85 % kristallin sind.[119] Im fertigen Film liegen die harten Kerne der Partikel kristallisiert in 
der weichen, dehnbaren Matrix der Schalen vor, wobei die hexagonal geordneten (111)-Ebenen des fcc-
Gitters parallel zur Filmoberfläche angeordnet sind. Nach dem form- und farbgebenden Pressprozess in 
der Schmelze fallen die Opalpolymere beim Abkühlen in biegsamer Konsistenz an. Der Mechanismus 
der Organisation von hart-weichen CIS-Partikeln in der Schmelze und die kolloidal-kristalline Überstruk-
tur der resultierenden elastomeren Opalfilme wurden in einer Vielzahl von Arbeiten untersucht und 
ausführlich diskutiert.[119, 232-234, 446, 450, 453, 469-471] Hier offenbarten sich auch die Nachteile dieses einfa-
chen Pressverfahrens: 
 
• Es können nur Filme mit Dicken ≥ 100 µm hergestellt werden 
• Im Inneren der Filme verbleibt eine ungeordnete Mittelschicht (etwa 1/3 der Filmdicke) 
• Das Pressverfahren kann nur satzweise betrieben werden 
• Die Größe der Filme ist durch die Größe der Pressplatten limitiert 
 
Da für die breite Anwendung als Dekorfolien, Sensormaterialien oder Materialien für Sicherheitsmerk-
male großflächige Filme mit Filmdicken ≤ 100 µm in Großserien zugänglich gemacht werden müssen, 
ist das Pressverfahren für eine industrielle Umsetzung ungeeignet. Das Pressen wurde deshalb bereits 
durch ein kontinuierliches Verfahren ersetzt, mit dem die Opalfolien schnell, kontinuierlich und groß-
flächig aus der Polymerschmelze durch Compoundieren, Extrudieren und Kalandrieren erhalten werden 
können.[452, 472] Dieses Verfahren wurde im Rahmen der vorliegenden Arbeit bis zur Praxisreife ausgear-
beitet und weiterentwickelt, sodass nun praxistaugliche Filme auf der Kilometerlängenskale zugänglich 
sind. Das ausgearbeitete Verfahren ist in Abbildung 19 skizziert. 
 
 
Abbildung 19: Schema des praxistauglichen Verfahrens zur kontinuierlichen Herstellung elastomerer Opalfilme auf der Kilome-
terlängenskala: Hart-weiche CIS-Partikel werden durch eine Breitschlitzdüse extrudiert und mit einem Kalander zwischen zwei 
PET-Schutzfolien ausgewalzt wobei die Schmelze zwischen den Walzen geschert wird und die Ordnung entsteht (links darge-
stellt). Die Opalfilme fallen als kontinuierliches Band einer PET-Opal-PET Sandwichstruktur an. Die überstehende Schutzfolie wird 
mit einem Trimmmesser entfernt und das Band kontinuierlich aufgewickelt. 
 
Das granulierte und additivierte Rohmaterial aus Abbildung 17f wurde über eine Dosiereinheit kontinu-
ierlich einem Einschneckenextruder zugeführt, in dem das Material bei 140 °C aufgeschmolzen wurde 
und die Additive homogen in die Schmelze eingearbeitet werden konnten. Die homogenisierte Schmelze 
wurde dann durch eine Breitschlitzdüse zwischen zwei Schutzfolien aus Polyethylenterephthalat (PET) 
mit 75 µm Dicke eingebracht und die dreilagige Sandwichstruktur bestehend aus PET-Schutzfolie auf 
der Oberseite, Polymerschmelze in der Mitte und PET-Schutzfolie auf der Unterseite (PET-Opal-PET) 
dem Kalander, mit zwei entgegengesetzt rotierenden und auf 120 °C temperierten Walzen, zugeführt. 
Zwischen den Walzen, die mit einem Anpressdruck von 200 bar bis auf einen schmalen Spalt von 50 µm 
zusammengefahren wurden, wurde die Schmelze zwischen den Schutzfolien stark komprimiert und floss 
dabei lateral nach außen. Wie in Abbildung 19 (links) gezeigt, wurde die Schmelze dabei stark geschert 
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und die harten Kerne kristallisieren in der Schmelze während dieses Fließprozesses ähnlich dem in Ab-
bildung 18 skizzierten Prinzip in einem stetigen Prozess der Selbstorganisation. Auch bei dem Walzver-
fahren startet die Kristallisation ausgehend von den Oberflächen der Walzen, wobei ein dichtest-gepack-
tes fcc-Gitter mit parallel zur Filmoberfläche angeordneten hexagonalen Schichten der (111)-Ebenen 
ausgebildet wird, das stetig in die Schmelze hineinwächst. Nach der Organisation konnte die überste-
hende Schutzfolie des PET-Opal-PET-Sandwiches mit einem Trimmesser entfernt und das fertige Pro-
dukt kontinuierlich aufgewickelt werden. Um einen besseren Überblick über die großtechnische Produk-
tion zu vermitteln, sind in Abbildung 20 Bilder der einzelnen Verarbeitungsschritte am Beispiel der Ver-
arbeitung von PS@PEA@P(EA-co-iBMA-co-HEMA) CIS-Partikeln mit einem mittleren Partikeldurchmes-
ser von DTEM = 242 nm gezeigt, aus denen Laminate von 20 cm breiten und 100 µm dicken Opalfilmen 
zwischen PET-Schutzfolien hergestellt werden konnten.  
 
 
Abbildung 20: Überblick über die einzelnen Schritte der Verarbeitungstechnologie: (a) Aufgewickeltes Endprodukt aus einem 
PET-Opal-PET Sandwich (20 cm breiter und 100 µm dicker Opalfilm zwischen PET-Schutzfolien), (b) Entfernung der überschüssi-
gen Schutzfolie mit einem Trimmmesser, (c) gewalztes Material nach dem Kalander, (d) Zuführung der Schmelze aus der Breit-
schlitzdüse und (e) Extruder mit Dosiereinheit. 
 
Mit dem in Abbildung 20 gezeigten Versuchsaufbau konnten alle Partikelchargen aus Tabelle 2 erfolg-
reich zu kontinuierlichen Filmen auf der Kilometerlängenskala verarbeitet werden. Darüber hinaus ge-
staltete sich das Verfahren sehr variabel: Durch die Variation des Spaltes zwischen den beiden Walzen 
des Kalanders in einem Bereich von 0-60 µm konnten die Dicken der Filme über einen Bereich von 60-
120 µm gezielt eingestellt werden. Bei exakter Abstimmung der Extrudergeschwindigkeit auf die Ab-
zugsgeschwindigkeit des Kalanders konnten kontinuierliche Filme mit Liniengeschwindigkeiten von 
1-4 m min-1 (entsprechend 60-240 m h-1) hergestellt werden. Diese wurden jedoch durch die zur Verfü-
gung stehende Ausrüstung begrenzt und sind deshalb noch weit von praxisüblichen Liniengeschwindig-
keiten (beispielsweise 500 m min-1 für Polypropylenfolien) entfernt. Insbesondere der Extruder und der 
Kalander mussten hinsichtlich Beladung und Ziehzeit an ihren Grenzen betrieben werden. Durch die 
Verwendung größerer, industrienäherer Maschinen könnten die Liniengeschwindigkeiten möglicher-
weise weiter gesteigert werden. Dennoch eignete sich das beschriebene Verfahren dazu, kontinuierlich 
Folien auf der Kilometerlängenskala mit den erforderlichen Filmdicken herzustellen. Die erzeugten 
Filme hatten jedoch noch einen entscheidenden Nachteil: Wegen der kleinen Berührungsfläche zwischen 
den Walzen wurde die Schmelze im Vergleich zum Pressverfahren nur wenig geschert. Eine hohe Ord-
nung der Kernpartikel konnte deshalb nur in der Nähe der Oberfläche erreicht werden, wohingegen die 
Kernpartikel über den Großteil der Filmdicke vollständig ungeordnet vorlagen. Zur genauen Bestim-
mung der Ordnung der Filme nach dem Walzverfahren und um dieses Phänomen zu quantifizieren, 
wurden TEM-Aufnahmen von Ultradünnschnitten parallel zur Filmoberfläche in verschiedenen Filmtie-
fen eines 100 µm dicken Films angefertigt. In Abbildung 21 wird verdeutlicht, dass die Ordnung der 
Filmoberfläche nur über wenige Lagen in den Film hineinreicht. Während die Filme in der Nähe der 
Oberfläche eine perfekte hexagonale Ordnung aufweisen (Abbildung 21a), liegen die PS-Kerne in einer 
Tiefe von ungefähr 10 µm bereits in einer vollständig ungeordneten, amorphen Struktur vor (Abbildung 
21b). Aus Abbildung 21 wird deutlich, dass die 100 µm dicken Opalpräparate in Bänderform am Ende 
zu weniger als 20 % kristallin sind. In diesem Stadium zeigen die Filme deshalb nur schwache und 
milchig-trübe, grüne Reflexionsfarben (Abbildung 21c).  
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Abbildung 21: Untersuchung der Ordnung eines mit dem Walzverfahren hergestellten Opalfilms aus PS@PEA@P(EA-co-iBMA-
co-HEMA) CIS-Partikeln (DTEM = 242 nm): TEM-Aufnahmen von Querschnitten parallel zur Oberfläche des Films in einer Tiefe von 
(a) ungefähr 1 µm und (b) ungefähr 10 µm. (c) Foto des gewalzten Films zur Veranschaulichung des schwachen Farbeffektes.   
 
Das vorgestellte Verfahren, bestehend aus Extrusion, Laminieren und Walzen, liefert Sandwichstruktu-
ren von Opalfilmen zwischen PET-Folien, die in Abhängigkeit der Ausrüstung und der Prozessbedingun-
gen auf der Kilometerlängenskala mit Foliendicken von 60-120 µm hergestellt werden können. Die er-
zielbare Ordnung dieser Filme ist jedoch für die angestrebten Anwendungen als Effektfolien, Sensorma-
terialien oder Sicherheitsmerkmale noch nicht ausreichend. Die Filme sind über weite Bereiche amorph 
und zeigen deshalb die für ungeordnete Strukturen typischen, milchig-trüben und schwachen Reflexi-
onsfarben. Um die optischen Eigenschaften der elastomeren Opalfilme zu verbessern ist deshalb noch 
ein abschließender Verarbeitungsschritt notwendig, bei dem die Sandwichstrukturen nachgeordnet wer-
den. Dieser Schritt wird im nachfolgenden Abschnitt im Detail erläutert und diskutiert. 
 
 
6.3. Die BIOS Methode 
 
Das Verfahren der Oszillierenden Scherung (englisch: „oscillatory shear“) ist wohl die vielversprechendste 
Möglichkeit, die Ordnung der Bausteine in weicher Materie zu verbessern. Diese Methode wurde bereits 
erfolgreich für die Organisation von suspendierten Kolloiden in Flüssigkeiten und die Nachordnung dün-
ner Blockcopolymerfilme eingesetzt.[307, 423, 424, 426, 427, 430, 473-476] Keines der in der Literatur beschriebenen 
Verfahren ist jedoch für die kontinuierliche Herstellung von großflächigen Filmen auf der Kilometerlän-
genskala anwendbar. Auf der Grundlage der Filme aus dem Walzverfahren wurden bereits ähnliche 
Ideen entwickelt, um die Ordnung der Filme nachträglich zu erhöhen. Die bereits erwähnte EIRS-Tech-
nik war bislang die effektivste Methode, um die strukturelle Ordnung und somit die optischen Eigen-
schaften der Filme zu verbessern.[450, 452, 471] Bei diesem Verfahren wird die PET-Opal-PET-Sandwich-
struktur unter Spannung über einen beheizten Schweißspiegel, eine sogenannte „Heiße Kante“, gezogen. 
Da die Opalschicht viel weicher ist als die PET-Folien auf der Ober- und Unterseite, wird die Opalschicht 
deformiert und dabei stark geschert, wodurch die PS-Kerne in der weichen Matrix äußerst wirksam 
nachgeordnet werden können. In Vorgängerarbeiten konnte gezeigt werden, dass dieses Verfahren zu 
einer hohen Ordnung der Kernpartikel in dem Matrixmaterial führt.[450, 452, 471] Das Verfahren ist jedoch 
schwierig durchzuführen, erfordert eine erhebliche Erwärmung des Materials und liefert außerdem 
keine perfekte Ordnung über den gesamten Querschnitt der Filme. Darüber hinaus wird die Sandwich-
struktur beim Gleiten über die beheizte Kante zerkratzt und die Schutzfolien werden bei zu hoher Span-
nung teilweise abgelöst, wobei Falten entstehen. Für einen kontinuierlichen Prozess ist dieses Verfahren 
deshalb ungeeignet. Neben dem EIRS-Verfahren wurde in den letzten Jahren in enger Zusammenarbeit 
mit unseren Projektpartnern die „Bending-Induced Oscillatory Shearing“ (BIOS)-Technik entwickelt.[453] 
Bei der BIOS-Methode wird die PET-Opal-PET-Sandwichstruktur über eine zylindrische Oberfläche ge-
bogen und dabei, ähnlich der EIRS-Methode, ebenfalls geschert, wodurch eine bessere Ordnung erzeugt 
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werden kann. Das bereits patentierte BIOS-Verfahren war bislang insbesondere dafür geeignet, hochge-
ordnete Polymer-Opalfilme im Labormaßstab herzustellen. Aufgrund der Einfachheit kann dieses Ver-
fahren jedoch leicht für die kontinuierliche Herstellung von elastomeren Opalfilmen im industriellen 
Maßstab eingesetzt werden und ist somit der Eckpfeiler für eine industrielle Produktion. Der Mechanis-
mus der Organisation der elastomeren Opalfilme in oszillierenden Scherfeldern und die resultierende 
kolloidal-kristalline Überstruktur der elastomeren Opalfilme wurde von Zhao ausführlich untersucht und 
diskutiert.[453] Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde versucht, die BIOS-Technik auf ein kontinu-
ierliches Verfahren zu übertragen. Der gesamte Herstellungsprozess und die Details der BIOS-Methode 
sind in Abbildung 22 dargestellt. 
 
 
Abbildung 22: Schema des praxistauglichen Verfahrens zur Verbesserung der Ordnung elastomerer Opalfilme auf der Kilome-
terlängenskala mit der BIOS-Technik: Die laminierte PET-Opal-PET-Sandwichstruktur wird ausgehend von einer motorisierten 
Rolle (Abwickler) zunächst über mehrere Umlenkrollen und dann über einen Satz von 20 sorgfältig ausgerichteten Metallzylin-
dern (BIOS) gezogen, wobei die Ordnung entsteht (rechts dargestellt), und anschließend auf einer motorisierten Rolle (Auf-
wickler) aufgerollt. Die Metallzylinder werden gleichzeitig durch einen darüber angebrachten IR-Heizstrahler beheizt. Dieser 
Prozess kann sowohl vorwärts als auch rückwärts betrieben werden, sodass das PET-Opal-PET-Sandwich den BIOS-Prozess mehr-
fach durchlaufen kann. 
 
Das PET-Opal-PET-Laminat aus Abbildung 20a wurde mit Hilfe einer Rolle-zu-Rolle-Einheit bestehend 
aus einem motorisierten Abwickler und Aufwickler über einen Satz von 20 sorgfältig ausgerichteten 
Metallzylindern mit Durchmessern von 12 mm gezogen (Abbildung 22). Über die Motoren von Aufwi-
ckel- und Abwickeleinheit war es möglich, eine moderate Spannung über die gesamte Folie einzustellen, 
sodass der Kontakt zwischen den Folien und der Oberflächen der Walzen hergestellt werden konnte. 
Darüber hinaus wurden die Folien mit konstanter Geschwindigkeit zunächst vorwärts und dann rück-
wärts über die Zylinder gezogen, wobei die oszillierende Scherung induziert wurde. Die Folien wurden 
also in einem BIOS-Durchlauf zweimal über die 20 Metallzylinder gezogen. Die Temperatur der Kammer 
des BIOS-Prozesses konnte durch einen IR-Strahler gezielt gesteuert werden und wurde in den Experi-
menten auf ungefähr 100 °C eingestellt. Dieser Prozess konnte mit Liniengeschwindigkeiten von 
0.1-0.4 m min-1 betrieben werden. Höhere Geschwindigkeiten führten zur Delaminierung des PET-Opal-
PET-Sandwiches wohingegen bei niedrigeren Geschwindigkeiten kein ausreichender Kontakt zu den Zy-
lindern hergestellt werden konnte und die Folien knitternden und Falten bildeten. Wegen des Unter-
schiedes in der Steifigkeit der PET-Folien und der Opalschicht werden die Filme beim Biegen des Lami-
nates um die in einer 180°-Geometrie angeordneten Zylinder deformiert (Abbildung 22, rechts). 
Dadurch wird eine starke Scherkraft innerhalb der Opalschicht induziert und die Filme parallel zur Ober-
fläche stark geschert. Wegen der oszillierenden Scherung beim zweimaligen Durchlauf werden nach und 
nach, von der Oberfläche beginnend, hochgeordnete hexagonale Schichten der (111)-Ebene in einem 
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stetigen Prozess der Selbstorganisation aufgebaut. Bei diesem Prozess ändert sich die Dicke der Filme 
nur unwesentlich und es entstehen 60-120 µm dicke Opalpräparate laminiert zwischen PET-Schutzfo-
lien, die am Ende zu nahezu 100 % kristallin sind. Die gesamte Produktionslinie für die Herstellung von 
hochgeordneten elastomeren Opalfilmen mit dem BIOS-Prozess ist in Abbildung 23 dargestellt. 
 
 
Abbildung 23: Überblick über die kontinuierliche Herstellung von hochgeordneten elastomeren Opalfilmen mit der BIOS-Me-
thode: (a) Rolle-zu-Rolle-Einheit mit BIOS-Kammer und IR-Heizstrahler, (b) BIOS-Kammer mit 20 Metallzylindern, (c) Tempera-
turprofil in der BIOS-Kammer (aufgenommen mit einer IR-Kamera), (d) 20 cm breiter und 100 µm dicker, grüner Opalfilm nach 
dem Walzverfahren und (e) 20 cm breiter und 100 µm dicker, grüner Opalfilm nach einem BIOS-Durchlauf; deutlich zu erkennen 
ist die enorm gesteigerte Farbbrillanz. 
 
Ein Laminat aus einem 20 cm breiten und 100 µm dicken Opalfilm zwischen PET-Schutzfolien aus dem 
kontinuierlichen Walzprozess (Abbildung 23d) wurde mit einer Liniengeschwindigkeit von 0.2 m min-1 
mit einer Rolle-zu-Rolle-Einheit (Abbildung 23a) durch die Kammer des BIOS-Prozesses über 20 Metall-
zylinder gezogen (Abbildung 23b), die mit einem IR-Heizstrahler auf ungefähr 100 °C aufgeheizt wurden 
(Abbildung 23c). Die nachgeordneten Filme wurden anschließend am Ende der Produktionslinie auf 
einer Rolle kontinuierlich aufgewickelt (Abbildung 23a). Mit diesem kontinuierlichen Fertigungsprozess 
konnten mehrere hundert Meter hochgeordnete Opalfilme mit einer Breite von 20 cm und einer Dicke 
von 100 µm hergestellt werden, die außerordentlich brillante und homogene, grüne Reflexionsfarben 
zeigten (Abbildung 23e).  
Die Strukturentwicklung der elastomeren Opalfilme mit der BIOS-Methode wurde bereits detailliert mit 
rheologischen Analysen, UV/Vis-Reflexionsspektroskopie, Kleinwinkelröntgenstreuung (SAXS) und Ras-
terelektronenmikroskopie (SEM) untersucht und mit theoretischen Modellen beschrieben.[453] Insbeson-
dere die SAXS erwies sich dabei als das leistungsfähigste Werkzeug, um die Ordnung und Unordnung in 
elastomeren Opalfilmen über die gesamte Filmdicke zu charakterisieren. Im Vergleich zu optischen Me-
thoden liefert diese Methode Informationen über alle im einfallenden Röntgenstrahl befindlichen Struk-
turen und somit exakte Informationen über die gesamte Kristallstruktur. Die hergestellten elastomeren 
Opalfilme enthalten neben der perfekten fcc-Struktur jedoch auch alle anderen möglichen dichtest-ge-
packten Strukturen wie hcp oder rcp sowie Kristallfehler wie Punkt-, Linien- und Flächendefekte, die 
alle die Streuintensitätsverteilung beeinflussen, was eine qualitative Interpretation der Ergebnisse enorm 
schwierig macht. Dennoch erlaubt die SAXS quantitative Aussagen zum Grad der Kristallinität und der 
Ordnung der hexagonalen Schichten der oberflächenparallelen (111)-Ebene, speziell unter senkrechtem 
Lichteinfall zur Probe. Der Aufbau der Kristallstruktur und der Grad der strukturellen Ordnung der 
elastomeren Opalfilme nach verschiedenen Stufen des BIOS-Prozesses werden im Folgenden genauer 
beleuchtet. Hierfür wurden Streumuster an Filmen nach verschiedenen Anzahlen von Umläufen über 
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die Metallzylinder (0-40 Umläufe) des BIOS-Prozesses analysiert. Die SAXS-Messungen wurden an der 
DUBBLE beamline BM26B am ESRF in Grenoble angefertigt. Der Röntgenstrahl hatte eine Photonen-
energie von 12.4 keV und einen Durchmesser von ~ 300 µm. Die Streudaten wurden mit einem 1M 2D-
CCD-Detektor mit einer Pixelgröße von 22 µm2, der in einem Abstand von etwa 7 m von der Probe 
platziert wurde, aufgenommen. Die Ergebnisse der SAXS-Messungen sind in Abbildung 24 gezeigt. 
 
 
Abbildung 24: SAXS-Streumuster von elastomeren Opalfilmen aus dem Walzprozess nach (a) 0, (b) 1, (c) 5, (d) 10, (e) 20 und 
(f) 40 Umläufen über die Metallzylinder des BIOS-Prozesses. 
 
Nach dem Walzprozess sind in den Streumustern lediglich Beugungsringe zu erkennen (Abbildung 24a), 
die auf eine überwiegend amorphe Struktur zurückgeführt werden können. Mit zunehmenden BIOS-
Umläufen organisieren sich die Beugungsringe zunehmend zu hexagonalen Mustern von Beugungspunk-
ten (Abbildung 24b-f), die den zunehmenden Kristallisationsprozess unter der Ausbildung hexagonaler 
Schichten belegen. Die zunehmende Intensität der Beugungspunkte sowie das Auftreten von Beugungs-
punkten höherer Ordnung mit steigender Anzahl an BIOS-Umläufen zeigt außerdem eine deutliche Ver-
besserung der Packung der hexagonalen Schichten an. Die detaillierte Interpretation der Streudaten ist 
in der grundlegenden Arbeit von Zhao zu finden.[453] Aus den Ergebnissen der SAXS-Messungen kann 
zusammengefasst werden, dass die elastomeren Opalfilme aus dem Walzprozess eine amorphe bis po-
lykristalline Struktur besitzen, wohingegen mit zunehmender oszillierender Scherung im BIOS-Prozess 
eine hochgeordnete Struktur aufgebaut wird. Die Kristallisation beginnt an den Oberflächen der Filme 
und entwickelt sich schnell, innerhalb von nur 5 Umläufen, über die komplette Filmdicke, wodurch 
hochgeordnete Filme mit brillanten Reflexionsfarben kontinuierlich hergestellt werden können, die zu 
annähernd 100 % kristallin sind. Die resultierenden optischen Eigenschaften der Filme werden in Kapitel 
6.5 ausführlich diskutiert. Im Vergleich zu früheren Verfahren ist diese BIOS-Technik ein Meilenstein in 
der Organisation von hart-weichen CIS-Partikeln, die hochgeordnete Filme mit exzellenten optischen 





Die in den vorangegangenen Abschnitten beschriebenen Verfahren ermöglichen die kontinuierliche Her-
stellung hochgeordneter elastomerer Opalfilme auf der Kilometerlängenskala. Da die Kerne der vorge-
stellten CIS-Partikel in eine kontinuierliche Matrix eingebettet sind, die sowohl thermoplastisch als auch 
elastomer gestaltet werden kann (vgl. Kapitel 6.1), sind diese Folien kompakt und mechanisch stabil. 
Diese Filme besitzen aber noch einen entscheidenden Nachteil: In den Opalfilmen sind die CIS-Partikel 
nicht chemisch miteinander verbunden. Die elastomeren Eigenschaften der Filme basieren einzig und 
allein auf Verschlaufungen der Polymerketten des Matrixmaterials. Unter Zug werden diese Verschlau-
fungen jedoch zunehmend gelöst. Die Filme zeigen deshalb in rheologischen Untersuchungen die Eigen-
schaften einer hochzähen Flüssigkeit: Die Filme fließen bei mechanischer Belastung, verlieren dabei ihre 
kolloidal-kristalline Ordnung und somit ihre exzellenten optischen Eigenschaften. Die Filme erfüllen 
deshalb nicht die Grundanforderungen an praxistaugliche Kunststofffolien, da sie sich bereits bei gerin-
ger mechanischer Belastung permanent verformen, was sich direkt auf die optischen Eigenschaften der 
Folien auswirkt. Eine Lösung für dieses Problem ist, die Filme nach ihrer Herstellung mit chemischen 
Vernetzungspunkten zu versehen und zu stabilisieren, damit die Filme auch unter großer mechanischer 
Belastung ihre strukturelle Ordnung aufrechterhalten. Die Vernetzungsstrategie muss dabei so gewählt 
werden, dass die Vernetzung nicht unter den Bedingungen der Schmelzkristallisation abläuft, sondern 
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erst nachträglich aktiviert werden kann. Das Vorläufermaterial muss während der verschiedenen Verar-
beitungsschritte (Synthese, Ausfällen, Trocknen, Mahlen, Extrudieren, Organisation in der Schmelze) 
unvernetzt und damit verarbeitbar bleiben. Die anschließende Vernetzung soll es dann ermöglichen, die 
Folien mechanisch robust und elastisch zu gestalten. In früheren Studien wurde hierfür bereits eine 
nachträgliche Photovernetzungsstrategie mit Benzophenon und eine Thermovernetzungsstrategie mit 
blockierten Diisocyanaten eingesetzt, die in der Lackvernetzung gebräuchlich sind und die mechanischen 




Abbildung 25: Vernetzungsstrategien für elastomere Opalfilme: (a) Photovernetzung von CIS-Partikeln durch Zusatz von Ben-
zophenon, (b) Thermovernetzung von Hydroxy-funktionalisierten CIS-Partikeln durch Zusatz von (blockierten) Diisocyanaten 
und (c) Photovernetzung von CIS-Partikeln durch Zusatz von Benzophenon, BDDA und Benzophenonderivaten (Irgacure). 
 
Bei der Photovernetzung wird dem Vorläufermaterial aus hart-weichen CIS Partikeln im Extrusions-
schritt Benzophenon zugesetzt (Abbildung 25a). Nach der Organisation in der Schmelze werden die 
Filme durch Bestrahlung mit UV-Licht radikalisch vernetzt. Benzophenon wird dabei zunächst durch die 
UV-Strahlung aktiviert, worauf es die Ketten in der Filmmatrix angreift, ein Wasserstoffatom von einer 
Polymerkette abstrahiert und Polymerkettenradikale erzeugt. Durch die Rekombination zweier Polymer-
kettenradikale bildet sich dann ein Vernetzungspunkt. Ab einer bestimmten Filmdicke (>200 µm) ist 
die Photovernetzung jedoch unvollständig. Dies führte zu einer schwachen Vernetzung und unbefriedi-
genden mechanischen Eigenschaften ohne wirklich elastisches Verhalten der Filme. Darüber hinaus 
mussten die Filme mindestens 10 min bestrahlt werden, um eine moderate Erhöhung der mechanischen 
Eigenschaften zu erzielen. Die UV-Vernetzung mit Benzophenon ist wegen der unwirtschaftlich langen 
Bestrahlungszeiten und der ungenügenden Vernetzung der Filme für eine kontinuierliche Herstellung 
von praxistauglichen Filmen deshalb ungeeignet. 
Mit der zweiten Methode der thermischen Vernetzung kann der Film durchgängig vernetzt werden (Ab-
bildung 25b). Hierfür müssen die CIS-Partikel in der Schale mit einem zusätzlichen Monomer, beispiels-
weise HEMA, funktionalisiert werden (vgl. Kapitel 6.1). Dem Vorläufermaterial wird dann im Extrusion-
schritt ein blockiertes Diisocyanat zugesetzt, das bei den Temperaturen der Schmelzorganisation stabil 
ist und erst nach der Herstellung der Filme durch eine gezielt Temperaturbehandlung die Schutzgruppe 
abspaltet. Die anschließende Reaktion zwischen den Hydroxy-Funktionen der Filmmatrix und dem Diiso-
cyanat führt zur Ausbildung von Vernetzungspunkten. Blockierte Diisocyanate, die diese Anforderungen 
erfüllen, werden beispielsweise als Härter für Pulverlacke (Typ Crelan, Bayer AG) angeboten. Die pul-
verförmigen, physiologisch unbedenklichen kommerziellen Härter lassen sich leicht in die CIS-Partikel 
durch Extrusion einarbeiten. Darüber hinaus werden sie erst in einem definierten Bereich oberhalb der 
Verarbeitungstemperatur der CIS-Partikel wirksam. Der spezielle Mechanismus der Thermovernetzung 
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sowie die erzielbaren mechanischen und optischen Eigenschaften der Filme wurden im Rahmen der 
vorliegenden Arbeit genauer untersucht. Die Ergebnisse der Studien werden im kumulativen Teil dieser 
Arbeit (Kapitel 7.1.1) detailliert beschrieben und diskutiert. Auch dieses Verfahren erforderte jedoch 
unwirtschaftliche Temperaturbehandlungen bei Temperaturen von über 190 °C auf einer Zeitskala von 
5-10 min, weshalb auch diese Methode für ein kontinuierliches Verfahren ungeeignet ist. 
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde festgestellt, dass der Zusatz von multifunktionellen (Meth-) 
Acrylatmonomeren in Kombination mit UV-Initiatoren im Extrusionsschritt zum einen die Verarbeitbar-
keit der CIS-Partikel enorm verbessert und zum anderen eine anschließende effiziente UV-Vernetzung 
auf der Grundlage einer radikalischen Polymerisation ermöglicht (Abbildung 25c), ohne die strukturelle 
Ordnung der Filme zu beeinträchtigen. Im Vergleich zur UV-Vernetzung mit Benzophenon und ohne den 
Zusatz von Monomeren schreitet die Vernetzung auf der Zeitskala von Sekunden bis hin zu wenigen 
Minuten voran und gleichzeitig kann eine höhere mechanische Festigkeit der Filme erzielt werden. Dar-
über hinaus wird durch die schnelle und effiziente Vernetzung die Klebrigkeit der Oberfläche der Opal-
filme enorm reduziert, weshalb die PET-Schutzfolien anschließend leicht von den Opalfilmen entfernt 
werden können. Diese sogenannte Monomervernetzungsstrategie ist deshalb bereits patentiert und wird 
im Folgenden ausführlich beschrieben und diskutiert.[454] 
Die Vernetzung unter Zusatz von reaktiven, multifunktionellen Monomeren ist eine etablierte 
industrielle Technik zur Härtung von Lacken, Druckgrafiken, Klebstoffen, Zahnzementen und anderen 
Materialien. Die UV-Härtung ist dabei besonders bevorzugt, da es einen sauberen Prozess mit geringen 
Emissionen ermöglicht und außerdem nur geringe Investitionen erfordert. Eine Vielzahl verschiedener 
Monomere und Reagenzien sind bereits kommerziell erhältlich, die eine breite Einstellung der 
Eigenschaften des gehärteten Produkts erlauben. Für die UV-Härtung sind verschiedene chemische 
Ansätze bekannt, die wohl am besten etablierte Methode ist jedoch die freie radikalische Polymerisation. 
Jedes Monomer oder Oligomer, das in der Lage ist, radikalisch zu polymerisieren, kann prinzipiell dafür 
verwendet werden. Besonders geeignet sind Monomere oder Oligomere (oder Mischungen davon) mit 
Vinyl-, Acryl- oder Methacryl-Gruppen. Die Härtungsreaktion wird dann durch Radikale von 
lichtempfindlichen Initiatoren („Photoinitiatoren") entweder durch eine Zerfallsreaktion (Norrish-Typ-
I) oder die H-Abstraktion (Norrish -Typ-II) initiiert.[477] Beispiele für Norrish-Typ-I-Photoinitiatoren sind 
Derivate von Benzoinether oder Benzylalkoxyacetophenon.[477, 478] Beispiele für Norrish-Typ-II-
Photoinitiatoren sind Benzophenon (-Derivate) und Isothioxanthon.[477, 479] Die Aushärtung erfolgt durch 
Polymerisation der ungesättigten Einheiten nach der Bildung von Radikalen durch UV-Strahlung. Die 
Reaktion ist gegenüber Sauerstoff empfindlich. Die Schutzfolien, der PET-Opal-PET-Sandwichstruktur 
aus dem Walz- und BIOS-Prozess, sind deshalb für die UV-Härtung besonders vorteilhaft, weil diese 
dafür sorgen, dass die Folien nicht mit Sauerstoff in Kontakt kommen. 
Um dieses Verfahren der UV-Härtung auf Polymer-Opalfilme zu übertragen, musste zunächst die Verar-
beitbarkeit in der Schmelze durch eine gezielte Auswahl von Monomeren und Initiatoren gewährleistet 
werden. Vorteilhafte Eigenschaften der eingesetzten Reaktanden sind dabei: 
 
• Geringe Flüchtigkeit, um die Verarbeitung bei erhöhten Temperaturen zu ermöglichen 
• Geringe Toxizität, um praxistaugliche Filme herstellen zu können 
• Gute Mischbarkeit mit dem Vorläufermaterial aus CIS-Partikeln 
• Signifikante Abnahme der Schmelzviskosität für eine gute Verarbeitbarkeit in der Schmelze 
• Hohe Reaktivität für eine effiziente Vernetzung mit kurzen Bestrahlungszeiten 
• Gute kommerzielle Verfügbarkeit zu niedrigen Preisen 
 
Des Weiteren mussten die Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften, die chemische Beständig-
keit, die Haltbarkeit und die Haftung auf den PET-Schutzfolien berücksichtigt werden, die sowohl von 
den Monomeren und Initiatoren, als auch dem Vorläufermaterial selbst beeinflusst werden. Um eine 
optimale Kombination von Eigenschaften zu erzielen, mussten zunächst geeignete Monomere und Initi-
atoren für die eingesetzten PS@PEA@P(EA-co-iBMA-co-HEMA)-Partikel gefunden werden. Hierfür wur-
den insbesondere die kommerziell erhältlichen Norrish-Typ-I-Photoinitiatoren des Typs Irgacure der 
BASF SE (früher CIBA), auf der Basis von Benzoinether- und Benzylalkoxyacetophenon-Derivaten, in 
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Kombination mit dem Norrish-Typ-II-Photoinitiator Benzophenon eingesetzt, der sich bereits für die Pho-
tovernetzung ohne den Zusatz von Monomeren bewährt hatte. Darüber hinaus wurden alle bifunktio-
nellen Monomere aus Abbildung 15 getestet. Besonders bewährt hat sich hierbei die Initiatorkombina-
tion aus 1-Hydroxycyclohexylphenylketon (Irgacure 184) oder 2-Hydroxy-2-methyl-1-phenylpropan-1-
on (Irgacure 1173) mit Benzophenon und BDDA als vernetzendes Monomeres (Abbildung 26). 
 
 
Abbildung 26: Vernetzungsreagenzien für eine nachträgliche UV-Härtung der elastomeren Opalfilme aus dem Walz- und BIOS-
Prozess: Butandioldiacrylat (BDDA) als vernetzendes Monomeres und Benzophenon in Kombination mit 1-Hydroxycyclohe-
xylphenylketon (Irgacure 184) oder 2-Hydroxy-2-methyl-1-phenylpropan-1-on (Irgacure 1173; früher: Darocur 1173) als Photo-
initiatorsystem. 
 
Für die Untersuchungen zur UV-basierten Monomervernetzung wurden dem granulierten und additi-
vierten Rohmaterial aus Abbildung 17f die Photoinitiatoren (1 wt% Irgacure 184 beziehungsweise 
1 wt% Irgacure 1173 und 1 wt% Benzophenon) und BDDA beigemischt, und die hergestellten Mischun-
gen anschließend mit dem Walzprozess (Kapitel 6.2) zu kontinuierlichen Opalfilmen zwischen PET-
Schutzfolien ausgewalzt. Das flüssige Irgacure 1173 (Smp.: 4 °C), die ebenfalls bei den erhöhten Verar-
beitungstemperaturen aufgeschmolzenen Initiatoren Irgacure 184 (Smp.: 45-49 °C) und Benzophenon 
(Smp.: 49°C) sowie das flüssige BDDA konnten durch Extrusion leicht in das Vorläufermaterial eingear-
beitet werden und bildeten äußerst homogene Mischungen. Während der Verarbeitung im Extruder 
zeigten sich bereits die großen Vorteile der Monomervernetzung: Die Temperatur des Extruders konnte 
wegen der Abnahme der Schmelzviskosität mit zunehmendem Anteil an Monomer immer weiter herab-
gesetzt werden. Die niedrigeren Verarbeitungstemperaturen deuteten somit auf eine verbesserte Fließ-
fähigkeit des Opalpolymeren durch den Zusatz von BDDA hin. Der Zusammenhang zwischen dem Anteil 
an BDDA (wBDDA) und der Verarbeitungstemperatur (TV) ist in Tabelle 3 angegeben.  
 
Tabelle 3: Verarbeitungstemperaturen (TV) des Opalpolymeren aus PS@PEA@P(EA-co-iBMA-co-HEMA)-Partikeln  bei verschiede-
nen Anteilen an BDDA (wBDDA). 







Die Schmelzen der Mischungen wurden mit steigendem Anteil an BDDA niedrigviskoser und begannen 
bereits bei viel niedrigeren Temperaturen als üblich zu fließen. Da der Schmelzfluss entscheidend ist für 
die Organisation der CIS-Partikel wurde dieser genau quantifiziert. In der Industrie wird hierfür insbe-
sondere die Bestimmung der Nullviskosität aus der Messung der Schmelzvolumenfließrate (MVR) her-
angezogen.[480] Die MVR ist dabei ein Maß für die inverse Viskosität. Die Fließfähigkeit der Schmelze 
mit verschiedenen BDDA-Anteilen wurde mit einem Kapillarrheometer bestimmt, das die Strömung der 
Polymerschmelze unter Druck durch eine Kapillare misst. Die Messungen wurden bei 90 °C unter einer 
Last von 21.6 kg und einer Düse mit einem Verhältnis von Länge zu Durchmesser L/D = 8/2.095 mm 
durchgeführt. Die Messung war dabei im Einklang mit dem praktischen Walzverfahren, bei dem das 
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Benzophenon Irgacure® 184 Irgacure® 1173
(alt: Darocur® 1173)
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der Mischungen mit Monomeren konnte zwar kein zuverlässiger Wert der MVR ermittelt werden, da 
sich kein konstanter Wert über die gesamte Messdauer einstellte, dennoch zeigten sich in den MVR des 
Opalpolymeren mit verschiedenen Anteilen an BDDA signifikante Unterschiede (Abbildung 27). 
 
 
Abbildung 27: Schmelzvolumenfließrate (MVR) von Polymermischungen mit verschiedenen BDDA-Anteilen, gemessen bei 90 °C. 
 
Anhand dieser Messungen wurde bestätigt, dass es möglich ist, die Fließfähigkeit der Opalpolymer-
schmelze durch den Zusatz von Monomeren enorm zu steigern. Das Opalpolymer ohne Zusatz von BDDA 
wies eine extrem niedrige MVR von etwa 0.1 cm3 10 min-1 auf. Eine derart niedrige MVR ist für sehr 
hochviskose, hochmolekulare Polymere üblich, die deshalb nur mit der Extrusion verarbeitet werden 
können.[480] Bereits ein Anteil von 10 wt% BDDA erhöhte die MVR auf 3-4 cm3 10 min-1, die typisch ist 
für industrielle Polymere, die über verschiedene Prozesse, einschließlich des Spritzgießens, verarbeitet 
werden.[480] Die MVR der Mischung mit 15 wt% BDDA lag im Durchschnitt bei etwa 22 cm3 10 min-1, 
die damit im Bereich sehr niedrigviskoser kommerzieller Polymere lag.[480] Diese Ergebnisse sind für die 
Filmherstellung äußerst wichtig: Das Opalpolymer kann durch die Zugabe von Monomeren auf die ent-
sprechenden Viskositätsbereiche von Standardpolymeren für industrieübliche Verarbeitungsverfahren 
eingestellt werden. Außerdem stellte sich heraus, dass die Verbesserung der Fließfähigkeit für die Her-
stellung dünner Opalfilme mit dem Walzprozess und die Nachordnung mit dem BIOS-Verfahren beson-
ders vorteilhaft ist. Mit dem Walzprozess konnten bei niedrigeren Temperaturen und sonst gleichen 
Prozessbedingungen wesentlich dünnere Filme hergestellt werden, die anschließend mit der BIOS-Me-
thode bei deutlich höheren Liniengeschwindigkeiten von 1 m min-1 nachgeordnet werden konnten. Dies 
entsprach einer fast zehnfachen Steigerung der Geschwindigkeit des BIOS-Prozesses ohne die Ausbil-
dung von hochgeordneten Opalfilmen mit brillanten Strukturfarben zu beeinträchtigen. 
Die hergestellten Filme wurden im Anschluss durch UV-Bestrahlung vernetzt. Hierfür wurde eine Queck-
silber-Dampflampe in einer Kaltspiegelkonfiguration verwendet. Solche Strahlungsquellen werden in 
industriellen Prozessen üblicherweise zur UV-Härtung von Beschichtungen eingesetzt. Die Ausgangsleis-
tung der UV-Lampe betrug 100 W cm-1 und die Bogenlänge der Lampe 10 cm. Die kontinuierlichen PET-
Opal-PET-Folien wurden in einem Abstand von 4 cm bestrahlt. Die Erwärmung während der Bestrahlung 
war mäßig und die Folien wurden nach 3 min Bestrahlung etwa handwarm. Um den Einfluss der Mono-
mervernetzung auf die mechanischen Eigenschaften der Filme zu prüfen, wurde ihr Zugdehnungsver-
halten studiert. Hierfür wurden aus den Folien Prüfkörper ausgestanzt und nach dem Entfernen der 
Schutzfolien mit einer statischen Zugdehnungsprüfmaschine bei Raumtemperatur mit einer Geschwin-
digkeit von 1 mm min-1 deformiert. 
Um die Auswirkungen der Monomervernetzung auf die mechanischen Eigenschaften der Filme mit den 
bereits etablierten Vernetzungsstrategien vergleichen zu können (vgl. Abbildung 25), wurden zunächst 
   61 
Filme aus den PS@PEA@P(EA-co-iBMA-co-HEMA)-Partikeln mit 3 wt% BDDA und 2 wt% Photoinitiato-
ren (Verhältnis Irgacure 1173/Benzophenon = 1/1) hergestellt und für 5 min (2.5 min von jeder Seite) 
bestrahlt. Bei gleichen Vernetzungszeiten (5 min) und ähnlichen Gehalten von Vernetzungsadditiven 
wurden außerdem Filme mit der Thermovernetzungstrategie (3 wt% Crelan UI, 190 °C, 5 min; vgl. Ka-
pitel 7.1.1) und der UV-Vernetzungsstrategie (3 wt% Benzophenon, 2.5 min von jeder Seite) vernetzt. 
In Abbildung 28a sind die Ergebnisse der Zugdehnungsmessungen der vernetzten Opalfilme im Vergleich 
zu einem unvernetzten Opalfilm gezeigt. 
 
 
Abbildung 28: (a) Zugdehnungsmessungen von Opalfilmen (90 µm dick) aus PS@PEA@P(EA-co-iBMA-co-HEMA)-Partikeln die 
mit den verschiedenen Vernetzungsstrategien, der Monomervernetzung (3 wt% BDDA, 1 wt%Irgacure 1173, 1 wt% Benzo-
phenon, 2 x 2.5 min, 100 W/cm), der Thermovernetzung (3 wt% Crelan UI, 190 °C, 5 min) und der UV-Vernetzung (3 wt% 
Benzophenon, 2 x 2.5 min, 100 W/cm) vernetzt wurden, im Vergleich zu einem unvernetzten Opalfilm. (b) Zugdehnungsmes-
sungen von Opalfilmen (90 µm dick) mit 5 wt% BDDA und verschiedenen Initiatormischungen, nach einer Bestrahlung von 2 x 
15 s (100 W/cm). 
 
Wie die Zugdehnungskurve des unvernetzten Films in Abbildung 28a belegt, erwies sich der unvernetzte 
Film nicht als Elastomer. Die Spannung steigt bei zunehmender Dehnung zwar erst an, sinkt dann aber 
wieder ab. Dieser Verlauf kennzeichnet nicht einen elastischen Festkörper, sondern vielmehr eine hoch-
zähe, viskoelastische Flüssigkeit. Beim unvernetzten Film ist bereits bei einer Dehnung von ε = 30 % die 
Grenze der Elastizität mit einer maximale Zugfestigkeit von nur σ = 0.25 MPa erreicht, die durch die 
elastische Dehnung des Schlaufennetzwerkes bewirkt wird. Bei höheren Dehnungen begann der Film 
bereits zu fließen, was an der irreversible Verformung des Prüfkörpers bis zur Bruchdehnung von 
ε = 270 % zu erkennen war. Im Gegensatz dazu zeigen die Zugdehnungskurven der vernetzten Filme 
(Abbildung 28a) einen kontinuierlichen Anstieg der Spannung bis zu Endspannungen von 3 - 8 MPa bei 
Dehnungen von weit über ε = 100 %. Diese Ergebnisse belegen, dass die Filme, von der UV-Vernetzung 
mit Benzophenon, über die thermische Vernetzung mit einem blockierten Diisocyanat bis hin zur Mono-
mervernetzung, bei gleichbleibender Vernetzungsdauer von 5 min, immer zugfester werden. Die ver-
netzten Filme sind also viel steifer und die permanente Verformung der Filme unter mechanischer Be-
lastung wird effektiv unterdrückt. Der mit 3 wt% BDDA vernetzte Film zeigt einen kontinuierlichen An-
stieg der Spannung bis zur Bruchdehnung von mehr als ε = 100 %. Dieser Film besitzt somit einen 
höheren E-Modul als die mit 3 wt% Benzophenon oder mit 3 wt% blockiertem Diisocyanat vernetzten 
Filme. Der Vergleich der verschiedenen Vernetzungsstrategien beweist eindrücklich, dass die Mono-
mervernetzung, bei gleichbleibenden Vernetzungszeiten, zu höheren Festigkeiten der Filme führt, 
wodurch generell steifere Filme erhalten werden können. 
Nachdem die erhöhte Effizienz der neuen Monomervernetzungsstrategie unter Beweis gestellt werden 
konnte, wurden im nächsten Schritt verschiedene Initiatorkombinationen getestet. Aus Vorversuchen 
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konnten Kombinationen der Initiatoren aus Abbildung 26 als die Aktivsten und Vielversprechendsten 
identifiziert werden. Abbildung 28b zeigt Ergebnisse der Zugdehnungsmessungen von Opalfilmen mit 
5 wt% BDDA und verschiedenen Mischungen von Photoinitiatoren. Die gewalzten Filme wurden dabei 
nur 30 s (15 s von jeder Seite) bestrahlt. Wie zu erwarten, zeigt die Zugdehnungsmessung des bestrahl-
ten Films ohne den Zusatz von Photoinitiatoren ebenfalls den Kurvenverlauf einer viskoelastischen Flüs-
sigkeit (Abbildung 28b). Bei einer Dehnung von ε = 30% beginnt der Film zu fließen und sich plastisch 
zu verformen, jedoch aufgrund des Zusatzes von 5 wt% BDDA bis zu einer deutlich höheren Bruchdeh-
nung von ε = 520 %. Der Kurvenverlauf des bestrahlten Films mit 2 % Benzophenon ähnelt dagegen 
bereits dem eines vernetzten Elastomers. Die Spannung steigt mit zunehmender Dehnung, bis bei einer 
Dehnung von ε = 450 % die Elastizitätsgrenze erreicht ist und der Film dann bis zum Bruch fließt. Dies 
deutet auf eine unvollständige Vernetzung hin, die aufgrund des alleinigen Einsatzes des Norrish-Typ-
II-Photoinitiators Benzophenon nicht durch eine radikalische Polymerisation, sondern nur durch H-Abs-
traktion und Radikalrekombination bewirkt wird. Erst der Einsatz der Norrish-Typ-I-Photoinitiatoren 
Irgacure 184 und Irgacure 1173 in Kombination mit dem Norrish-Typ-II-Photoinitiator Benzophenon 
ermöglichte eine effiziente Vernetzung. Bereits bei der kurzen Vernetzungsdauer von nur 30 s zeigen 
die Zugdehnungskurven einen kontinuierlichen Anstieg der Spannung über eine Dehnung von mehr als 
ε = 200 %, bis zu Endspannungen von etwa 5 - 6 MPa. Die zugrundeliegenden Mechanismen der Mo-
nomervernetzung sind noch nicht vollständig erforscht und aufgeklärt. Jedoch deuten erste Untersu-
chungen darauf hin, dass eine Pfropfreaktion des Monomeren und des Opalpolymeren durch eine Kom-
bination von radikalischer Polymerisation, H-Abstraktion und Radikalrekombination die effiziente Ver-
netzung bewirkt. Wie die Zugdehnungsmessungen in Abbildung 28b belegen, ist die Mischung von Ben-
zophenon und Irgacure 184 zwar etwas wirksamer, jedoch kann die Mischung von Benzophenon und 
des flüssigen Irgacure 1173 homogener in das Opalpolymere eingearbeitet werden und ist deshalb für 
die Verarbeitungstechnologie besser geeignet. Für die nachfolgenden Untersuchungen wurde deshalb 
immer das Initiatorsystem Benzophenon/Irgacure 1173 (Verhältnis 1/1) mit einem Anteil von 2 wt% im 
Opalpolymeren verwendet. 
Da für eine industrielle Umsetzung möglichst kurze Vernetzungszeiten erwünscht sind, wurde zunächst 
der Einfluss der Bestrahlungszeiten auf die mechanischen Eigenschaften der Opalfilme untersucht. Ab-
bildung 29a zeigt die Ergebnisse der Zugdehnungsmessungen von Opalfilme mit 5 wt% BDDA und 
2 wt% Photoinitiatoren (Benzophenon/Irgacure 1173) nach unterschiedlichen Bestrahlungszeiten. 
 
 
Abbildung 29: Zugdehnungsmessungen von Opalfilmen (90 µm dick) aus PS@PEA@P(EA-co-iBMA-co-HEMA)-Partikeln mit (a) 5 
wt% BDDA, 1 wt% Irgacure 1173, 1 wt% Benzophenon nach verschiedenen Bestrahlungszeitenzeiten (100 W/cm) und (b) ver-
schiedenen Anteilen an BDDA, 1 wt % Irgacure 1173, 1 wt% Benzophenon bei einer Bestrahlungszeit von 6 min (3 min von jeder 
Seite bei 100 W/cm). 
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Während der Film nach nur 10 s (5 s von jeder Seite) Bestrahlungszeit noch unvollständig vernetzt ist 
und deshalb nach Erreichen der Elastizitätsgrenze bei einer Dehnung von ε = 180 % zu fließen beginnt, 
ist ab einer Bestrahlungszeit von 30 s (15 s von jeder Seite) eine signifikante Zunahme der Zugfestigkeit 
zu beobachten, die einen zunehmenden Vernetzungsgrad anzeigt. Die Vernetzungsreaktion ist zwar 
nach einer Bestrahlungsdauer von 6 min erst vollständig abgeschlossen, jedoch sind die Unterschiede in 
der Festigkeit der Opalfilme zwischen einer Bestrahlungsdauer von 30 s und 6 min nur wenig ausge-
prägt. Eine Bestrahlungsdauer von 30 s, die leicht mit den Liniengeschwindigkeiten des Walz- und des 
BIOS-Prozesses von 1 m/min erreicht werden können, sollte deshalb ausreichen, um mechanisch stabile 
und praxistaugliche Filme kontinuierlich herstellen zu können. Darüber hinaus stellte sich die Frage, ob 
die mechanischen Eigenschaften der Opalfilme durch die schnelle und effektive Monomervernetzung für 
verschiedene Anforderungsprofile maßgeschneidert werden können. Hierfür wurden insbesondere die 
Auswirkungen des Monomeranteils auf die mechanischen Eigenschaften der Filme untersucht. Für die 
Untersuchungen wurden Filme mit Gewichtsanteilen von 0, 3, 5, 10, 15 und 32 wt% an BDDA hergestellt 
und einer Bestrahlung von 6 min ausgesetzt. Abbildung 29b beweist die extreme Variabilität der Mono-
mervernetzungsstrategie. Die Opalfilme werden mit zunehmendem Anteil an BDDA zugfester und stei-
fer. Die mechanischen Eigenschaften der Filme können dabei in einem weiten Bereich der Bruchdehnun-
gen von ε = 40 - 250 % bis zu Endspannungen im Bereich von 1 - 12 MPa gezielt eingestellt werden. 
Während die vernetzten Filme mit 0 - 5 wt% BDDA bis zum Erreichen ihrer Bruchdehnung einen ähnli-
chen Kurvenverlauf aufweisen, sind die vernetzten Film mit 10 - 32 wt% BDDA viel härter und die Zug-
dehnungskurven zeigen über weite Bereiche einen linearen Verlauf. In diesem linearen Bereich werden 
die Filme nur elastisch gedehnt, sodass diese nach der Entlastung wieder vollständig in ihren Ausgangs-
zustand relaxieren. Die Filme sind somit über weite Bereiche vollkommen elastisch. 
Der große Nachteil der UV-Vernetzung war bislang, dass die Vernetzung wegen der geringen Tiefenwir-
kung der UV-Strahlung ab einer bestimmten Filmdicke (>200 µm) unvollständig war, was zu unbefrie-
digenden mechanischen Eigenschaften ohne wirklich elastischem Verhalten der Filme führte. Einen sehr 
großen Einfluss auf die Effizienz der UV-Vernetzung hatte außerdem die dem Opalpolymer zugesetzten 
Nanorußpartikel des Typs Spezialschwarz 4 (Evonik), die die UV-Strahlung stark absorbierten. Im Fol-
genden wurden deshalb der Einfluss des Rußanteils und der Filmdicke auf die Monomervernetzung ge-
nauer untersucht. Abbildung 30 zeigt Zugdehnungsmessungen von Opalfilmen mit 5 wt% BDDA und 
verschiedenem Rußgehalt (0.05 - 0.5 wt%) sowie von Opalfilmen mit 15 wt% BDDA und verschiedenen 
Filmdicken (90 - 250 µm). 
 
 
Abbildung 30: Zugdehnungsmessungen von (a) Opalfilmen (90 µm dick) aus PS@PEA@P(EA-co-iBMA-co-HEMA)-Partikeln mit 
verschiedenen Anteilen an Nanorußpartikeln, 5 wt% BDDA, 1 wt% Irgacure 1173, 1 wt% Benzophenon nach verschiedenen 
Bestrahlungszeitenzeiten und (b) Opalfilmen aus PS@PEA@P(EA-co-iBMA-co-HEMA)-Partikeln verschiedener Filmdicken mit 15 
wt% BDDA, 1 wt% Irgacure 1173, 1 wt% Benzophenon bei einer Bestrahlungszeit von 6 min (3 min von jeder Seite). 
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Wie zu erwarten war, zeigt der Film mit geringstem Anteil an Ruß die größte Zugfestigkeit (Abbildung 
30a), die als Maß für den Grad der Vernetzung herangezogen wurde. Leider ist auch deutlich zu erken-
nen, dass der Vernetzungsgrad mit steigendem Rußanteil bei gleichbleibender Bestrahlungszeit stark 
absinkt. Auch eine Verdoppelung der Bestrahlungszeit von 30 s auf 60 s kann die verringerte Vernet-
zungseffizienz durch die Verdopplung des Rußgehaltes nicht kompensieren. Dies gilt es für die Herstel-
lung von Filmen mit höherem Rußgehalt zu berücksichtigen. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde 
jedoch immer ein Rußgehalt von 0.05 wt% gewählt. Die Untersuchungen zur Vernetzungseffizienz in 
Abhängigkeit der Filmdicke (Abbildung 30b) bestätigen, dass die UV-Vernetzungsstrategie für dünnere 
Filme besonders vorteilhaft ist. Die UV-Strahlung wird durch den Film absorbiert. Die exponentielle Ab-
nahme der Strahlungsintensität mit zunehmender Filmtiefe erschwert die Durchhärtung dickerer Filme. 
Erwartungsgemäß ist der dickere Film weniger zugfest, was auf die unvollständige Vernetzung des Ma-
terials in der Tiefe des Films zurückgeführt werden kann. 
Die hier vorgestellte Monomervernetzung, unter Zusatz von multifunktionellen (Meth-)Acrylatmonome-
ren in Kombination mit UV-Initiatoren, ermöglicht somit zum einen eine verbesserte Verarbeitbarkeit 
der CIS-Partikel und zum anderen eine schnelle und effiziente UV-Vernetzung. Die erhöhte Fließfähig-
keit durch den Zusatz von Monomeren ist insbesondere für die Herstellung dünner Opalfilme mit dem 
Walzprozess (Kapitel 6.2) und die Nachordnung mit dem BIOS-Verfahren (Kapitel 6.3) vorteilhaft. Mit 
dem Walzprozess konnten bei niedrigeren Temperaturen und sonst gleichen Prozessbedingungen we-
sentlich dünnere Filme hergestellt werden, die anschließend mit der BIOS-Methode bei deutlich höheren 
Liniengeschwindigkeiten nachgeordnet werden konnten. Im Vergleich zur UV-Vernetzung mit Benzo-
phenon, ohne den Zusatz von Monomeren, schreitet die Monomervernetzung sehr viel rascher voran 
und es kann eine höhere mechanische Festigkeit der Filme erzielt werden. Darüber hinaus wird durch 
die schnelle und effizient Vernetzung die Klebrigkeit der Oberfläche der Opalfilme enorm reduziert, 
weshalb die PET-Schutzfolien anschließend leicht von den Opalfilmen entfernt werden können. Die me-
chanischen Eigenschaften der Filme können außerdem über den Anteil an zugesetztem Monomer, von 
vollkommen plastischem bis hin zu vollkommen elastischem Verhalten, für verschiedene Anforderungs-
profile maßgeschneidert werden. Bisher wurden zwar nur wenige Kombinationen von Opalpolymeren, 
Monomeren und Photoinitiatoren getestet, jedoch ist von verschiedenen Herstellern eine große Vielfalt 
verschiedener Monomere und Reagenzien bereits kommerziell erhältlich, die eine noch breitere Einstel-
lung der Eigenschaften ermöglichen sollten. Aufgrund der äußerst schnellen Vernetzungsreaktion sollte 
sich dieses Verfahren auch leicht in die kontinuierliche Verarbeitungstechnologie integrieren lassen, so-
dass nun praxistaugliche Filme auf der Kilometerlängenskala mit exzellenten optischen Eigenschaften 
hergestellt werden können. Die optischen Eigenschaften der Filme werden im nachfolgenden Kapitel 
ausführlich beschrieben und diskutiert.  
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6.5. Optische und mechano-optische Eigenschaften 
 
In den elastomeren Opalfilmen ordnen sich die sphärischen CIS-Partikel in der Schmelze zu hexagonalen 
Schichten an, die sich zu dichtest-gepackten 3D-Strukturen übereinanderstapeln (Kapitel 6.2). Aus vo-
rangegangen Studien liegen bereits Informationen über die kristalline Struktur der elastomeren Opal-
filme vor. Anhand von elektronenmikroskopischen Untersuchungen, der Analyse der optischen Eigen-
schaften sowie SAXS-Messungen konnte bestätigt werden, dass in den elastomeren Opalfilmen, sowohl 
aus dem Pressverfahren als auch aus dem Walz- und BIOS-Prozess, überwiegend eine fcc-Struktur vor-
herrscht.[119, 233, 234, 453] Die hexagonalen (111)-Schichten liegen in der fcc-Struktur senkrecht zur Film-
oberfläche in ABC-gestaffelter Anordnung im Abstand a111 (der Periode) aufeinander (vgl. Abbildung 8). 
Die weiteren (hkl)-Ebenen sind unterschiedlich zur Filmoberfläche orientiert. Die Perioden ahkl der ver-
schiedenen (hkl)-Ebenen können nach Gleichung 9 berechnet werden. 
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Gleichung 9 gilt jedoch nur für harte Kugeln, die in der fcc-Struktur in einer dichtesten Kugelpackung 
vorliegen, wobei der Abstand d zwischen zwei Kugeln und der Durchmesser D der Kugeln exakt über-
einstimmen. Bei den hart-weichen CIS-Partikeln fließen die weichen Schalen jedoch zu einer Matrix 
zusammen, in der die harten Kerne in regelmäßigen Abständen im Film verteilt vorliegen. Der Abstand 
der Kerne in den elastomeren Opalfilmen dFilm ist deshalb etwas geringer als der Kugeldurchmesser, 
wobei D in diesem Fall dem mittleren Gesamtdurchmesser der CIS-Partikel entspricht (Gleichung 10), 
der beispielsweise aus TEM-Untersuchungen (DTEM) bestimmt werden kann (vgl. Kapitel 6.1).[118, 119]  
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Wie in Kapitel 3.2 ausführlich erläutert, beruhen die optischen Eigenschaften der elastomeren Opalfilme 
auf der resonanten Bragg-Streuung an diesen ausgezeichneten Netzebenen, die starke Farbeffekte ver-
ursacht. Einfallendes weißes Licht wird dabei zunächst beim Eintritt in den Opalfilm an der Filmober-
fläche gebrochen, dann wird das Licht an den verschiedenen Netzebenen gerichtet gestreut und dabei 
gebeugt, anschließend wird das Licht beim Austritt aus den Opalfilm nochmals gebrochen und dann als 
Farbe reflektiert.[118, 119, 481-484] Die Wege des Lichts beim Eintritt und beim Austritt des Filmes nach der 
Reflexion an der (111)-Ebene sind in Abbildung 31 skizziert. Auch Reflexionen an anderen (hkl)-Ebenen 
des fcc-Gitters sind angedeutet. 
 
 
Abbildung 31: Seitenansicht eines elastomeren Opalfilms mit eingezeichneten (hkl)-Ebenen und Pfad von weißem Licht, das 
farbselektiv an den Netzebenen reflektiert wird (Lichteinfallswinkel θ in Luft und δ im Opal). 
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Die Lichtbrechung und Beugung an den Opalfilmen können mit den Theorien von Snellius und Bragg 
beschrieben werden. Das Snellius-Gesetz beschreibt die Brechung von Licht an der Oberfläche transpa-
renter Filme, wobei sich die Richtung des Lichts nach dem Eintritt in das Material ändert (Abbildung 31, 
schwarzer Pfeil). Mithilfe des Snellius-Brechungsgesetzes kann der Winkel δ, auf den das Licht nach dem 
Eintritt in das Material abgelenkt wird, aus dem Einfallswinkel θ des Lichts und dem mittleren Bre-
chungsindex des Materials neff berechnet werden (Gleichung 11). 
 
 cos   cos F	

  Gleichung 11 
 
Nach dem Eintritt in den Opalfilm wird das weiße Licht an den verschiedenen Netzebenen gebeugt und 
dann nochmals nach Snellius an der Filmoberfläche gebrochen. Allerdings wird nur das an der (111)- 
und (220)-Ebene gebeugte Licht anschließend von den Filmen farbselektiv reflektiert. Das an der (200)- 
und (-111)-Ebene gebeugte Licht (Abbildung 31, gelber und oranger Pfeil) wird hingegen vor dem Aus-
tritt aus dem Film an der Oberfläche totalreflektiert und kann den Opalfilm nicht wieder verlassen.[118] 
Die Reflexionen an den (200)- und (-111)-Ebenen tragen deshalb nicht zu den Farbeffekten der Opal-
filme bei. Die Farbeffekte der elastomeren Opalfilme beruhen also nur auf der Beugung des Lichts an 
der (111)-Ebene (Abbildung 31, roter Pfeil) und der (220)-Ebene (Abbildung 31, blauer Pfeil). Da sich 
die Perioden und somit die Wellenlängen des reflektierten Lichts dieser beiden Netzebenen jedoch sehr 
stark unterscheiden (a111 >> a220; λ111 >> λ220 ), können keine Filme realisiert werden, die gleichzeitig 
sichtbare Farbreflexionen von der (111)-Ebene und der (220)-Ebene zeigen.[119] Erst wenn die Reflexion 
der (111)-Netzebene weit im Infrarotbereich liegt, kann eine Reflexion an den (220)-Netzebenen beo-
bachtet werden.[119] Die sichtbare Reflexion und damit die Farbe der elastomeren Opalfilme geht somit 
meistens von den (111)-Ebenen der Filme aus. Nachfolgend wird deshalb nur noch die farbselektive 
Reflexion an der (111)-Ebene berücksichtigt. Erfüllt die Wellenlänge des eingestrahlten Lichtstrahls die 
Bragg-Gleichung (Gleichung 2), kann eine Beugung des Lichts an der (111)-Ebene beobachtet werden. 
Licht mit Wellenlängen, das die Bragg-Bedingung nicht erfüllt, kann das Material jedoch ungehindert 
passieren, weshalb in Transmission die komplementäre Farbe erscheint. Aufgrund der Lichtbrechung an 
der Filmoberfläche ist der Winkel δ aus der Bragg-Gleichung nicht identisch mit dem Einstrahlwinkel θ 
des Lichts. Unter Berücksichtigung des Snelliusschen Brechungsgesetzes (Gleichung 11) ergibt sich für 
die an der (111)-Ebene reflektierte Farbe  
 
   2G	

 − cos F, Gleichung 12 
 
wobei θ nun dem Winkel des einfallenden Lichts entspricht, unter dem das Licht auf den Opal trifft 
(Gleichung 12). Die Wellenlänge des an der (111)-Ebene reflektierten Lichts hängt jetzt sowohl von der 
Periode der (111)-Ebene a111 und dem effektiven Brechungsindex neff als auch vom Einstrahlwinkel θ 
des Lichts ab. Die Periode a111 wird durch den mittleren Durchmesser D der CIS-Partikel bestimmt und 
kann durch einsetzen von Gleichung 10 in Gleichung 9 in Abhängigkeit von D berechnet werden (Glei-
chung 13). 
 
   2  $3√2B  23 ≅ 0.74 2 Gleichung 13 
 
Der effektive Brechungsindex neff der elastomeren Opalfilme kann nach Gleichung 4 aus den Volumen-
anteilen φi und den Brechungsindizes ni der Polymere in den jeweiligen Phasen (Tabelle 4) der 
PS@PEA@P(EA-co-iBMA-co-HEMA)-CIS-Partikel berechnet werden (Gleichung 14), wobei ein hundert-
prozentiger Umsatz der eingesetzten Monomere aus der Basisrezeptur (Tabelle 1) angenommen wird. 
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Tabelle 4: Volumenanteile φi und Brechungsindizes ni der Polymere in PS@PEA@P(EA-co-iBMA-co-HEMA)-CIS-Partikeln. 
Phase Polymer φi / % ni 
C PS 29.6 1.59 
 PBDDA 3.0 1.46 
I PEA 10.0 1.47 
 PALMA 1.2 1.44 
S PEA 40.4 1.47 
 PiBMA 14.1 1.48 





      1.53 Gleichung 14 
 
Durch Einsetzen des effektiven Brechungsindex neff (Gleichung 14) und des genäherten Ausdrucks für 
die Periode a111 (Gleichung 13) in die kombinierte Bragg-Snellius-Gleichung (Gleichung 12) ergibt sich 
eine modifizierte Bragg-Gleichung für die Wellenlänge des von der (111)-Ebene reflektierten Lichts λ111 
der elastomeren Opalfilme aus PS@PEA@P(EA-co-iBMA-co-HEMA)-CIS-Partikeln in Abhängigkeit des 
mittleren Partikeldurchmessers D und des Winkels θ des einfallenden Lichts (Gleichung 15). 
 
  ≅ 1.48 2I2.34 − cos F Gleichung 15 
 
Die reflektierte Farbe eines elastomeren Opalfilms bei senkrechtem Lichteinfall (θ = 90°) und Blickwin-
kel wird also von der Größe D der CIS-Partikel bestimmt. Diese kann somit durch eine Variation des 
mittleren Partikeldurchmessers D (vgl. Tabelle 2) auf alle Farben des Regenbogens eingestellt werden 
und auch in den UV- oder IR-Bereich verschoben werden. Nach Gleichung 15 reflektieren Opalfilme aus 
ungefähr 170-350 nm großen Partikeln die Farben des sichtbaren Spektrums (380-780 nm).Um dies zu 
verdeutlichen, wurden aus den verschiedenen Partikelchargen der 10L-Ansätze (Tabelle 2) entsprechend 
dem in Kapitel 6.2 und Kapitel 6.3 beschriebenen Verfahren Opalfilme hergestellt, die mit 5 % BDDA 
vernetzt wurden (vgl. Kapitel 6.4). Aus allen CIS-Partikeln konnten homogene Filme mit äußerst bril-
lanten und einheitlichen Reflexionsfarben hergestellt werden. Die optischen Eigenschaften der Filme 
wurden dann mit der UV/Vis-Reflexionsspektroskopie untersucht. Die Reflexionsspektren wurden unter 
senkrechtem Lichteinfall (θ = 90°) mit einem faseroptischen UV/Vis-Spektrometer mit nur einer Linsen-
optik gemessen, die gleichzeitig sowohl als Kollimator für das einfallende als auch als Objektiv für das 
reflektierte Licht wirkt (Littrow-Konfiguration). Als Lichtquelle wurde eine Deuterium-Wolfram-Halo-
genlampe verwendet, die unter anderem Licht im sichtbaren Spektrum erzeugt (320-1100 nm). Die Re-
flexionsspektren sowie Fotos der verschiedenen Filme sind in Abbildung 32 gezeigt, die die hohe Qualität 
der verschieden großen CIS-Partikel beweisen. 
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Abbildung 32: Fotos von freitragenden, weichen und vernetzten Opalfilmen aus PS@PEA@P(EA-co-iBMA-co-HEMA)-CIS-Parti-
keln unterschiedliche Partikelgrößen D und UV/Vis-Reflexionsspektren der entsprechenden Opalfilme. 
 
Wie aus den Reflexionsspektren der Filme in Abbildung 32 ersichtlich, verschiebt sich das Maximum der 
Reflexionspeaks mit zunehmendem Partikeldurchmesser D zu höheren Wellenlängen. Die Reflexions-
peaks sind außerdem trotz des niedrigen Brechungsindexkontrastes zwischen den PS-Kernen und der 
umgebenden P(EA-co-iBMA)-Matrix von ∆n ≅ 0.12 äußerst intensiv und dabei sehr schmal, sodass die 
Filme beinahe reine Spektralfarben reflektieren. Die beobachteten Farbeffekte der Filme stimmen dabei 
sehr gut mit den Reflexionsmessungen überein und die Filme erscheinen entsprechend der Wellenlängen 
der Peakmaxima violett (λ111 = 402 nm), blau (λ111 = 446 nm), türkis (λ111 = 488 nm), grün 
(λ111 = 545 nm), gelb (λ111 = 567 nm), orange (λ111 = 610 nm), rot (λ111 = 657 nm) und dunkelrot 
(λ111 = 770 nm). Die Reflexionsfarben der Opalfilme können also durch die Variation des Partikeldurch-
messers vom gesamten sichtbaren bis in den NIR-Bereich eingestellt werden. Zum Vergleich wurden 
nach Gleichung 15 der mittlere Partikeldurchmesser Dtheo aus den Peakmaxima der Reflexionsmessungen 
λ111 sowie die Wellenlängen λtheo des von der (111)-Ebene reflektierten Lichts aus den mittleren Parti-
keldurchmessern DTEM berechnet. Die Ergebnisse für alle Partikelchargen sind in Tabelle 5 zusammen-
gefasst. Ein Vergleich der Werte belegt, dass die gemessenen und die aus den Peakmaxima berechneten 
mittleren Partikeldurchmesser sehr gut übereinstimmen und dass die Wellenlänge des von der (111)-
Ebene reflektierten Lichts sehr gut durch die modifizierte Bragg-Gleichung (Gleichung 15) beschrieben 
werden. 
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Tabelle 5: Vergleich der mittleren Partikeldurchmesser und der reflektierten Wellenlänge aus TEM-Untersuchungen (DTEM, λtheo) 
und aus Reflexionsmessungen (Dtheo, λ111). 
DTEM / nm Dtheo / nm λ111 / nm λtheo / nm Reflexionsfarbe 
183 178 402 414 Violett 
202 197 446 457 Blau 
220 216 488 498 Türkis 
242 241 545 548 Grün 
254 250 567 575 Gelb 
273 271 614 618 Orange 
300 290 657 679 Rot 
346 340 770 783 NIR 
 
Alle elastomeren Opalfilme reflektieren darüber hinaus winkelabhängig verschiedene Farben. Nach Glei-
chung 15 verschiebt sich das von der (111)-Ebene reflektierte Licht bei flacheren Einstrahlwinkeln θ zu 
kürzeren Wellenlängen. Die wohl eindruckvollsten winkelabhängigen Farbeffekte sind insbesondere bei 
roten Opalfilmen zu beobachten, die durch Abkippen gegen eine Lichtquelle fast alle Farben des sicht-
baren Lichtspektrums durchlaufen. Im Folgenden wurden die winkelabhängigen Reflexionen an der 
(111)-Ebene mit der UV/Vis-Reflexionspektroskopie charakterisiert, die außerdem eine qualitative Ana-
lyse der oberflächennahen Ordnung erlauben. Die Messungen wurden mit einem faseroptischen UV/Vis-
Spektrometer, gekoppelt an ein 2-Kreis-Goniometer in der θ-2θ-Konfiguration, durchgeführt. Die win-
kelabhängigen Reflexionsspektren sowie Fotos eines roten Films unter verschiedenen Betrachtungswin-
keln sind in Abbildung 33 gezeigt.  
 
 
Abbildung 33: Fotos eines freitragenden, weichen und vernetzten roten Opalfilms aus PS@PEA@P(EA-co-iBMA-co-HEMA)-CIS-
Partikeln unter verschiedenen Betrachtungswinkeln θ und entsprechende winkelabhängige UV/Vis-Reflexionsspektren des ro-
ten Opalfilms. 
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Die Fotos des roten Opalfilms unter verschiedenen Betrachtungswinkeln belegen eindrucksvoll den effi-
zienten Farbwechsel von Rot über Orange, Gelb und Grün nach Türkis. Der Opalfilm zeigt unter allen 
Winkeln einheitliche brillante Farbtöne, die auch noch bei sehr flachen Winkeln deutlich erkennbar sind. 
Jedoch zeigen erst die UV/Vis-Reflexionsspektren, wie stark die Farbeffekte der Opalfilme vom Betrach-
tungswinkel abhängen (Abbildung 33). Der Bragg-Peak λ111 verschiebt sich entsprechend Gleichung 15 
bei kleineren Winkeln θ zu kürzeren Wellenlängen und überstreicht dabei einen Wellenlängenbereich 
von über 100 nm. Die Spektren zeigen unter allen Winkeln einen ausgeprägten Bragg-Peak der sowohl 
die hohe Ordnung der Filme belegt als auch die hohe Fernordnung der Opalfilme beweist. Allerdings 
nimmt die Peak-Intensität mit zunehmend flacheren Winkeln θ ab. Dieser Effekt wurde bereits in Vor-
gängerarbeiten beobachtet und diskutiert, und kann darauf zurückgeführt werden, dass die Spektren 
nicht mit polarisiertem Licht gemessen wurden.[118] Um die hohe Qualität des fcc-Gitters der Opalfilme 
zu belegen wurde die Bragg-Wellenlänge λtheo in Abhängigkeit des Einstrahlwinkels θ nach Gleichung 
15 berechnet und mit den experimentell ermittelten Werten von λ111 aus Abbildung 33 verglichen. Hier-
für wurde ein Partikeldurchmesser von Dtheo = 271 nm eingesetzt, der auf Grundlage der Reflexionsmes-
sung bei senkrechtem Lichteinfall (θ = 90°) bestimmt wurde. Wie die Ergebnisse aus Tabelle 6 beweisen, 
stimmen die so bestimmten Werte der Bragg-Wellenlänge sehr gut mit denen aus den Reflexionsmes-
sungen überein. Ein Vergleich beider Werte belegt, dass die Winkelabhängigkeit der Reflektierten Wel-
lenlänge sehr gut durch die modifizierte Bragg-Gleichung (Gleichung 15) beschrieben werden. Wegen 
der brillanten winkelabhängigen Reflexionsfarben sollten sich die elastomeren Opalfilme primär als re-
flektierende Farbfolien für den Dekorbereich eignen. Dieser Effekt kann jedoch auch dazu verwendet 
werden, die Reflexion von Licht einer bestimmten Wellenlänge durch Kippen oder Drehen der Filme 
reversibel an- und auszuschalten und ist deshalb besonders interessant für zukünftige Anwendungen in 
allen Bereichen in denen eine richtungsabhängige und steuerbare Lichtreflexion benötigt wird wie bei-
spielsweise in effizienten Lichtleitern, Leuchtdioden oder Solarzellen.  
 
Tabelle 6: Vergleich der Winkelabhängigkeit der Bragg-Wellenlänge aus Reflexionsmessungen (λ111) und nach Gleichung 15 
berechnet (λtheo). 
θ / ° λ111 / nm λtheo / nm Reflexionsfarbe 
90 614 614 Rot 
80 604 610 Rot-Orange 
70 588 598 Orange 
60 573 580 Gelb 
50 550 557 Gelb-Grün 
40 530 531 Grün 
30 497 506 Türkis 
 
Neben der winkelabhängigen Reflexionsfarbe besitzen die elastomeren Opalfilme eine zusätzliche, hoch-
interessante Eigenschaft, nämlich ihre reversible Verformbarkeit unter mechanischer Belastung. Im fer-
tigen Film liegen die harten Kerne der CIS-Partikel kristallisiert in der weichen, dehnbaren Matrix der 
Schalen vor, die sich unter Zug oder Druck deformieren lässt. Gleichzeitig wird auch das kolloidal-kris-
talline Gitter deformiert, wodurch die Reflexionsfarbe der Opale gezielt variiert werden kann. Beim Deh-
nen beispielsweise wird der Film dünner und die Periode a111 verkürzt sich, weshalb die Reflexionsfarbe 
des an der (111)-Ebene reflektierten Lichts nach Gleichung 12 effektiv ins Blaue verschoben wird. Darauf 
beruht der mechanochrome Effekt der elastomeren Opalfilme, der bislang jedoch nur mit unvernetzten 
oder nicht ausreichend vernetzten Filmen realisiert werden konnte. Die Farbe dieser Filme konnte zwar 
unter mechanischer Belastung wie Druck oder Dehnung verändert werden, jedoch relaxierten die Filme 
nach der Entlastung nicht wieder vollständig in den Ausgangszustand und blieben permanent verformt. 
Aufgrund der Weichheit der elastomeren Matrix flossen die Filme bei mechanischer Belastung, verloren 
dabei ihre kolloidal-kristalline Ordnung und ihre exzellenten mechano-optischen Eigenschaften. Für 
diese Arbeit war es deshalb wichtig, vollständig reversibel dehnbare elastomere Opalfilme herzustellen, 
deren optische Eigenschaften unter mechanischer Belastung reversibel geschaltet werden können. Auch 
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hierfür wurde die effiziente Monomervernetzungsstrategie aus Kapitel 6.4 entwickelt. Die mechanochro-
men Eigenschaften der Opalfilmen wurde von Viel et al.[158] und Kontogeorgos et al.[452, 485] ausführlich 
untersucht. Sie konnten zeigen, dass sich eine Dehnung nicht nur auf den Netzebenenabstand der (111)-
Ebene auswirkt, sondern dass das kolloidal-kristalline Gitter anisotrop deformiert wird, wodurch sich 
die Symmetrie des fcc-Gitters zu einem monoklinen Kristallsystem ändert. Sowohl die Änderung der 
Symmetrie als auch der Periode des kolloidal-kristallinen Gitters bewirkt also die effektive Blau-Ver-
schiebung des reflektierten Lichts. Die anisotrope Deformation des fcc-Gitters der elastomeren Opalfilme 
bei einer Dehnung ε soll in Abbildung 34 veranschaulicht werden. 
 
 
Abbildung 34: Schema der Gitterverformung der elastomeren Opalfilme unter der horizontalen Dehnung ε: Die Seitenansicht 
(oben) zeigt die Stauchung der Periode a111 zu aε*, die Aufsicht (unten) zeigt die Verzerrung der hexagonalen (111)-Ebene zu 
einer quadratischen Anordnung. 
 
Die hexagonale Anordnung der Partikel in den Schichten der (111)-Ebene wird unter Zug zunehmend 
deformiert, bis die Partikel bei der Dehnung ε* eine quadratische Anordnung einnehmen.[118, 158] Wegen 
der gleichzeitig auftretenden Querkontraktion der Filme sinken die Schichten etwas ineinander, 
wodurch sich der Netzebenenabstand a111 verkleinert und die quadratisch angeordneten Schichten in 
einem verringerten Abstand aε*aufeinander liegen. Deshalb verschiebt sich die Reflexionsfarbe entspre-
chend Gleichung 12 unter zunehmender Dehnung ins Blaue. Die Auswirkungen der Querkontraktion auf 
den Netzebenenabstand aε und somit auf die reflektierte Wellenlänge λε kann unter der Annahme, dass 




J  J  1 − KL, Gleichung 16 
 
wobei die Querkontraktion bei uniaxialer Dehnung ε durch die Poissonzahl ν berücksichtigt wird.[158] 
Ein homogener Opalfilm wird also bei uniaxialer Dehnung um den Faktor (1 + ε) verlängert, wobei sich 
die Filmdicke gleichzeitig um (1 − νε) verringert. Diese Änderung der Filmdicke sollte demnach genau 
der Änderung der Periode aε entsprechen. Für die elastomeren Opalfilme kann eine Poissonzahl von 
ν ≅ 0.3 angenommen werden, die häufig in der Literatur für Partikel-gefüllte Elastomere mit hohen Füll-
graden gefunden wurde.[486, 487] Nach Gleichung 16 sollte eine Dehnung von ε  ≤ 100 % den Bragg-Peak 
effizient verschieben. Da die vernetzten Opalfilme ein vollständig elastomeres Verhalten zeigten, sollte 
sich die Reflexionsfarbe der Filme unter mechanischer Belastung und anschließender Relaxation in den 
Ausgangszustand außerdem vollständig reversibel schalten lassen. Im Folgenden wurden die mechano-
optischen Eigenschaften eines mit 5 wt% BDDA vernetzten, roten Opalfilms untersucht, da dieser unter 
Dehnung den eindruckvollsten Farbwechsel zeigen sollte, der im Idealfall das gesamte sichtbare 
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Lichtspektrum überstreicht. Die dehnungsabhängigen UV/Vis-Reflexionsspektren wurden bei senkrech-
tem Lichteinfall (θ = 90°) mit einem faseroptischen UV/Vis-Spektrometer in der Littrow-Konfiguration 
gemessen. Ein spezieller Probenhalter ermöglichte eine gezielt einstellbare Dehnung des Opalfilms durch 
eine definierte Drehung eines Schraubgewindes, das vor der Messung kalibriert wurde. Die dehnungs-
abhängigen Reflexionsspektren sowie Fotos eines roten Films bei verschiedenen Dehnungen sind in Ab-
bildung 35 gezeigt. 
 
 
Abbildung 35: Fotos eines freitragenden, weichen und vernetzten roten Opalfilms aus PS@PEA@P(EA-co-iBMA-co-HEMA)-CIS-
Partikeln bei verschiedenen Dehnungen ε und entsprechende dehnungsabhängige UV/Vis-Reflexionsspektren des roten 
Opalfilms. 
 
Wie Abbildung 35 beweist, konnte der vernetzte rote Opalfilm auf annähernd das Doppelte seiner ur-
sprünglichen Länge (ε = 90 %) gestreckt werden. Der Prüfstab deformierte sich dabei mit zunehmender 
Dehnung fast über seine gesamte Fläche äußerst homogen, was sich in einem effizienten und eindrucks-
vollen Farbwechsel von Rot über Orange, Gelb, Grün und Türkis nach Blau, mit einheitlichen Farbtönen 
unter allen Dehnungen äußert. Die Reflexionsspektren sind von deutlichen Bragg-Peaks geprägt, die sich 
mit zunehmender Dehnung über einen Wellenlängenbereich von etwa 100 nm effizient zu kürzeren 
Wellenlängen verschieben. Gleichzeitig nimmt die Peak-Intensität mit zunehmender Dehnung deutlich 
ab und die Peaks werden breiter, was auf die Abnahme der kolloidal-kristallinen Ordnung in dem Film 
mit zunehmender Dehnung zurückgeführt werden kann. Dennoch sind die Bragg-Peaks bis zu einer 
Dehnungen von ε  90 % deutlich ausgeprägten, weshalb der Film auch bei hohen Dehnungen noch 
starke Reflexionsfarben zeigt. Eine Dehnung des Films bewirkte also gemäß Gleichung 12 eine effektive 
Blauverschiebung des reflektierten Lichts durch das gesamte sichtbare Lichtspektrum. Trotz der großen 
Deformation war der Farbwechsel wegen der guten Vernetzung vollkommen reversibel. Bei der Relaxa-
tion in den Ausgangszustand zeigte der Filme invertierte Farbverschiebungen (Rotverschiebung) und 
die ursprüngliche Opalstruktur mit identischen optischen Eigenschaften (gleiche Lage und Intensität des 
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Bragg-Peaks) wurde vollständig wiederhergestellt. Um zu überprüfen, ob die makroskopische Dehnung 
des Films vollständig auf das Gitter übertragen wird, wurde nachfolgend die dehnungsinduzierte Ver-
schiebung der Bragg-Wellenlänge λεtheo nach Gleichung 16 berechnet und mit den experimentell ermit-
telten Werten von λε aus den Peakmaxima der Reflexionsspektren in Abbildung 35 verglichen. Der Be-
rechnung wurde eine Poissonzahl von ν = 0.3 sowie die Bragg-Wellenlänge λ111 = 610 nm zugrunde 
gelegt, die aus der Reflexionsmessung bei einer Dehnung von ε = 0 % erhalten wurde. Die Ergebnisse 
sind in Tabelle 7 zusammengefasst. 
 
Tabelle 7: Vergleich der Dehnungsabhängigkeit der Bragg-Wellenlänge aus Reflexionsmessungen (λε) und nach Gleichung 16 
berechnet (λεtheo) 
ε / % λε / nm λεtheo / nm Reflexionsfarbe 
0 614 614 Rot 
10 593 596 Orange 
20 570 577 Gelb 
30 552 559 Gelb-Grün 
40 538 540 Grün 
50 527 522 Blau-Grün 
60 521 503 Türkis 
70 517 485 Türkis 
80 515 467 Blau 
90 514 448 Blau 
 
Wie die Ergebnisse aus Tabelle 7 beweisen, stimmt die aus Gleichung 16 mit einer Poissonzahl von 
ν = 0.3 bestimmte Verschiebung der Bragg-Wellenlänge sehr gut mit der aus den Reflexionsmessungen 
überein. Bei höheren Dehnungen ist eine zunehmende Abweichung zu beobachten, wobei die gemesse-
nen Bragg-Wellenlängen λε immer oberhalb der nach Gleichung 16 berechneten Bragg-Wellenlängen 
λεtheo liegen. Die großen Abweichungen könnten sich mit einer zunehmenden Störung der kolloidal-
kristallinen Struktur erklären lassen, jedoch spricht dem entgegen, dass die Opalfilme nach der Relaxa-
tion in den Ausgangszustand identische optische Eigenschaften aufweisen. Dies legt die Vermutung 
nahe, dass sich das Kristallgitter bis zu einer Dehnung von ε ≅ 50 % zunehmend deformiert und an-
schließend in einer anderen Kristallstruktur oder in einem gedrehten fcc-Gitter reorganisiert. Diese deh-
nungsinduzierte Phasenumwandlung in elastomeren Opalfilmen ist Bestandteil aktueller Studien und 
soll in zukünftigen Arbeiten aufgeklärt werden. Erste winkel- und dehnungsabhängige UV/Vis-Reflexi-
onsmessungen sowie SAXS-Untersuchungen liegen bereits vor und weisen bei hohen Dehnungen auf ein 
gedrehtes fcc-Gitter hin.  
Da die vernetzten Opalfilme nun ein elastomeres Verhalten zeigen, können die Reflexionsfarben der 
Filme unter mechanischer Belastung vollständig reversibel geschaltet werden. Eine Dehnung der Filme 
änderte sowohl die Symmetrie als auch den Abstand des kolloidal-kristallinen Gitters und bewirkt eine 
effektive Blauverschiebung des reflektierten Lichts durch das gesamte sichtbare Lichtspektrum. Bereits 
niedrige Dehnungen (ε ≅ 10 %) verschoben die Pseudobandlücke so effizient, dass eine Lichtquelle, die 
bei einer konstanten Wellenlänge emittiert, wirkungsvoll von einem „An“- in einen „Aus“-Zustand ge-
schaltet werden kann. Hieraus ergeben sich potentielle Anwendungen der elastomeren Opalfilme, bei-
spielsweise als schaltbare farbselektive Reflektoren, als Dehnungssensoren und als durchstimmbare UV- 
und IR-Barrieren. Der derzeitige Kenntnisstand spricht deshalb dafür, dass sich insbesondere die ver-
netzten elastomeren Opalfilme als kostengünstiges aktives Material in verschiedenen optischen Bautei-
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7. Kumulativer Teil der Arbeit 
 
Das folgende Kapitel ist in zwei Abschnitte unterteilt. Im ersten Abschnitt werden die generellen Syn-
thesestrategien zu polymeren CIS-Partikeln sowie die Präparationsverfahren für Stimuli-responsive 
elastomere Opalfilme und die Charakterisierung der optischen Effekte ausführlich beschrieben und dis-
kutiert. Im zweiten Abschnitt wird die Methodik auf die Synthese hybrider CIS Partikel und die Herstel-
lung Stimuli-responsiver hybrider Opal- und polymerer Inversopalfilme erweitert, um die generelle An-




7.1. Elastomere Polymer-Opalfilme 
 
In diesem Kapitel liegt der Schwerpunk auf der mehrstufigen Synthesestrategie für submikroskopische 
polymere CIS-Partikel aus harten PS-Kernen und weichen, elastomeren (Meth-)Acrylat-Schalen, die in 
der Schmelze zu sehr homogen elastomeren Opalfilmen mit minimalen Defekten und großflächigen 
Kristalldomänen verarbeitet werden konnten. Eine nachträgliche Vernetzung, mit eigens dafür entwi-
ckelten Vernetzungsstrategien (vgl. Kapitel 6.4), ermöglichte außerdem den Zugang zu mechanisch 
stabilen und freitragenden Polymerfilmen. Neben den generellen Herstellungsprotokollen und der Cha-
rakterisierung der Filme wird das optische Ansprechverhalten dieser neuartigen Opalfilme hinsichtlich 
mechanischer Belastung, Lösungsmittel, Temperatur und Licht sowie deren Potential als optische Schal-
ter, optische Sensoren, Sicherheitsmerkmale oder optische Datenspeicher ausführlich diskutiert. 
 
 
7.1.1. Thermisch vernetzte elastomere Opalfilme 
 
Im folgenden Abschnitt wird eine bequeme und effiziente Thermovernetzungsstrategie basierend auf 
der Chemie von Hydroxyl- und Isocyanat-Funktionalitäten beschrieben, mit der vollständig reversibel 
dehnbare elastomere Opalfilme mit exzellenten mechano-optischen Eigenschaften hergestellt werden 
konnten. Hierfür wurden neuartige hart-weiche CIS-Partikel aus vernetzten PS-Kernen und einer 
Poly(ethylacrylat-co-hydroxyethylmethacrylat) (P(EA-co-HEMA))-Schale mit einer stufenweisen Saat-
emulsionspolymerisation synthetisiert. Als Vernetzungsreagenzien wurden multifunktionelle blockierte 
(Oligo)Isocyanate (Typ Crelan, Bayer AG) verwendet, die in das Vorläufermaterial durch Extrusion ein-
gemischt werden konnten. Diese beiden Typen wurden gezielt ausgewählt, da sie bei den erhöhten Tem-
peraturen der Schmelzkristallisation aufschmolzen und homogen eingearbeitet werden konnten, jedoch 
erst bei noch höheren Temperaturen deblockierten und die Organisation deshalb nicht beeinflussten. 
Die hergestellten Mischungen konnten anschließend in der Schmelze zu äußerst homogenen elastome-
ren Opalfilmen verarbeitet werden. Die kristalline Ordnung konnte durch AFM-Messungen an den ent-
sprechenden Filmoberflächen nachgewiesen werden. Nach der Herstellung wurden die Filme dann 
durch einfaches Erhitzen vernetzt. Bei den erhöhten Temperaturen wurden die Isocyanat-Funktionalitä-
ten aus den blockierten (Oligo)Isocyanaten freigesetzt und reagierten mit den Hydroxyl-Gruppen aus 
den Partikelschalen zu Urethanbrücken. Dies führte zu einer effizienten makroskopischen Vernetzung 
der Filme, ohne die optischen Eigenschaften zu beeinflussen. Mechanische Untersuchungen ergaben, 
dass die Verformung der Filme nach der thermischen Vernetzung zwar reversibel war, aber nicht voll-
kommen elastisch: Zyklische Zugdehnungsmessungen bis zu einer Dehnung von 200 % zeigten eine 
starke Hysterese mit einer geringen permanenten Restverformung. Die Kinetik der Vernetzungsreaktio-
nen und die Struktur der erhaltenen Netzwerke wurden daraufhin im Detail analysiert und mit den 
resultierenden mechanischen Eigenschaften korreliert. Hierfür wurden Modellvernetzungsreaktionen 
mit Isophorondiisocyanat, Crelan UI, Crelan EF und Dodecanol durchgeführt und die Erkenntnisse aus 
der Modellkinetik auf die Vernetzungsreaktionen der Opalfilme übertragen. Hierbei zeigte sich, dass die 
Anzahl an Vernetzungspunkten zwischen den Teilchen bei geringen Dehnungen (< 50 %) für ein voll-
ständig elastisches Verhalten der Filme vollkommen ausreichten. Eine plastische Verformung der Filme 
(Kriechen der Filme unter Belastung) war erst bei sehr hohen Dehnungen (> 100 %) zu beobachten. Da 
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die vernetzten Opalfilme nun ein elastomeres Verhalten zeigten, konnte die Reflexionsfarbe der Filme 
unter mechanischer Belastung reversibel geschaltet werden. Eine Dehnung der Filme änderte sowohl die 
Symmetrie als auch den Abstand des kolloidal-kristallinen Gitters und bewirkte eine effektive Blauver-
schiebung des reflektierten Lichts durch das gesamte sichtbare Lichtspektrum. Bei der Relaxation in den 
Ausgangszustand zeigten die Filme invertierte Farbverschiebungen (Rotverschiebung) und die ursprüng-
liche Opalstruktur wurde vollständig wiederhergestellt. Die dehnungsabhängigen Reflexionsfarben wur-
den mit der UV/Vis-Reflexionsspektroskopie charakterisiert. Die UV/Vis-Messungen offenbarten, dass 
die dehnungsinduzierte Verschiebung der photonischen Pseudobandlücke dieser thermisch vernetzten 
Filme wegen ihrer elastomeren Eigenschaften vollständig reversibel war. Bereits niedrige Dehnungen 
(~ 10 %) verschoben die Pseudobandlücke so effizient, dass eine Lichtquelle, die bei einer konstanten 
Wellenlänge emittiert, wirkungsvoll von einem „An“- in einen „Aus“-Zustand geschaltet werden kann. 
Der derzeitige Kenntnisstand spricht deshalb dafür, dass sich die thermisch vernetzten elastomeren Opal-
fime als Dehnungssensoren bewähren können. 
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7.1.2. Vollständig reversibler Formübergang von weichen Kugeln in elastomeren Polymer-
Opalfilmen 
 
Im folgenden Abschnitt wird die Herstellung von Opalfilmen auf der Basis von unvernetzten Kernen und 
einer hochvernetzten elastomeren Matrix beschrieben, deren optische Eigenschaften durch einen me-
chanisch und thermisch induzierten Formübergang der eingebetteten Kern-Partikel reversibel geschaltet 
werden konnten. Hierfür wurden neuartige hart-weiche CIS-Partikel aus unvernetzten PS-Kernen und 
einer PEA-Schale mit einer stufenweisen Saatemulsionspolymerisation synthetisiert. Der kontrollierte 
und stufenweise Aufbau der CIS-Partikelarchitektur konnte sowohl durch TEM-Untersuchungen als auch 
mit DLS-Messungen nachgewiesen werden. In dem anschließenden Extrusionsschritt wurde in das Vor-
läufermaterial das bifunktionale Monomer BDDA sowie die Photoinitiatoren des Typs Darucur 1173 der 
Ciba AG (jetzt Teil der BASF SE) und Benzophenon homogen eingearbeitet. Dieser neuartige Prozess 
brachte zwei Vorteile: Zum einen ermöglichte der Einsatz von BDDA eine nachträgliche radikalische 
Vernetzung der Filme durch Bestrahlung mit UV-Licht und zum anderen konnten die CIS-Partikel bei 
Temperaturen weit unterhalb der Glastemperatur der PS-Kerne verarbeitet werden. Durch eine Kombi-
nation aus Walzen, EIRS-Methode und anschließender UV-Vernetzung (vgl. Kapitel 6) konnten mehrere 
Meter eines sehr homogenen elastomeren Opalfilms mit brillianten Relexionsfarben hergestellt werden. 
Sowohl die kristalline Ordnung als auch die sphärische Form der Kern-Partikel konnte anhand von TEM-
Untersuchungen an Dünnschnitten in verschiedenen Orientierungen des Films nachgewiesen werden. 
Die mechanischen Eigenschaften des Films wurden mit Zugdehnungsmessungen charakterisiert. Vor der 
Vernetzung waren die Filme weich und verformbar und verhielten sich bei mechanischer Belastung wie 
eine viskose Flüssigkeit. Nach der Vernetzung waren die Filme zugfest und zeigten ein gummiartiges 
Verhalten innerhalb eines linearen Elastizitätsbereiches bis zu einer Dehnung von 60 %. In Ergänzung 
zu den TEM-Untersuchungen wurden die kristalline Ordnung und zusätzlich die mechano-optischen Ei-
genschaften des vernetzten Films mit der UV/Vis-Transmissionsspektroskopie charakterisiert. Die Spek-
tren waren im Wesentlichen durch einen intensiven Bragg-Peak im NIR-Bereich gekennzeichnet, der auf 
die selektive Rückstreuung des Lichts von der (111)-Ebene des fcc-Gitters zurückgeführt werden konnte. 
Dehnungs-abhängige UV/Vis-Messungen zeigten eine starke Blauverschiebung des Bragg-Peaks unter 
mechanischer Belastung und ein vollständig reversibles mechanochromes Verhalten nach der Entspan-
nung. Da sich die mechano-optischen Eigenschaften des untersuchten Films nicht von denen in Vorgän-
gerstudien unterschieden (vgl. Kapitel 7.1.1), konnte der Nachweis erbracht werden, dass die unver-
netzten PS-Kernpartikel bei Raumtemperatur inhärent stabil waren und unter diesen Bedingungen nicht 
deformiert werden konnten. Daraufhin wurden die thermischen Eigenschaften des Films mit der DSC 
untersucht, um die Möglichkeit einer Formänderung der PS-Kerne innerhalb der elastomeren kolloidal-
kristallinen Struktur unter Belastung bei erhöhter Temperatur zu evaluieren. Der vernetzte Film zeigte 
Glasübergangstemperaturen von Tg = - 5.2 °C und Tg = 108.5 °C, entsprechend der vernetzten P(EA-co-
BDDA)-Matrix und der unvernetzten PS-Kerne. Auf der Basis dieser Studie gelang es nun, die PS-Kerne 
oberhalb der Tg von PS unter Druck zu verformen, ohne die Opalstruktur, aufgrund der hochvernetzten 
elastomeren Matrix, zu zerstören. Winkelabhängige UV/Vis-Messungen an den Filmen vor und nach dem 
Pressen des Films bei erhöhter Temperatur offenbarten, dass sich die Periodizität des kolloidal-kristalli-
nen Gitters stark änderte und eine enorme Blauverschiebung des reflektierten Lichts vom NIR- in den 
roten Spektralbereich bewirkte. Gleichzeitig wurden winkelabhängige Reflexionen an der (111)-Ebene 
und der (200)-Ebene beobachtet, die zum einen die perfekte 3D-Ordnung vor und nach der Druck-indu-
zierten Deformation und zum anderen die 3D-Strukturänderung innerhalb des Films belegten. Mit TEM-
Untersuchungen von Ultradünnschnitten in verschiedenen Orientierungen des Filmes konnte die außer-
ordentlich homogene Verformung der eingebetteten PS-Kerne von den ursprünglich sphärischen Kugeln 
zu oblaten Sphäroiden mit einem Aspektverhältnis von 2.5 bewiesen werden. Darüber hinaus konnte 
gezeigt werden, dass dieser Prozess vollständig reversibel ist, da die thermodynamisch stabile Form für 
Polymerpartikel oberhalb der Glastemperatur die sphärische Kugel ist. Beim Erhitzen zeigten die Filme 
oberhalb der Tg von PS invertierte Farbverschiebungen (Rotverschiebung). Der vollständig reversible 
Formübergang von oblaten Sphäroiden zurück zu sphärischen Kugeln konnte durch TEM-Untersuchun-
gen sowie mit winkelabhängigen UV/Vis-Transmissionsmessungen eindeutig belegt werden. Nach der 
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thermischen Behandlung konnten die ursprünglichen optischen Eigenschaften des Films mit exakt iden-
tischer Position der photonischen Pseudobandlücke wiederhergestellt werden. Diese neue Art von Opal-
filmen mit reversibel schaltbaren optischen Eigenschaften auf Basis des vollständig reversiblen Form-
übergangs der eingebetteten unvernetzten Kerne zu oblaten Sphäroiden oder zu sphärischen Kugeln 
könnte sich zukünftig in der Anwendung als Deformationssensor bewähren. 
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7.1.3. Papiergestützte elastomere Opalfilme mit einem verbesserten und reversiblen sol-
vatochromen Responsverhalten 
 
Im folgenden Abschnitt wird die gezielte und kostengünstige Herstellung von neuartigen, auf Papier 
geträgerten Komposit-Opalen beschrieben, die ein sehr schnelles und vollständig reversibles solvatochro-
mes Verhalten zeigten. Hart-weiche CIS-Partikel aus vernetzten PS-Kernen und einer Poly(ethylacrylat-
co-isobutylmethacrylat-co-hydroxyethylmethacrylat) (P(EA-co-IBMA-co-HEMA))-Schale wurden verwen-
det, um hochgeordnete elastomere Polymer-Opalfilme herzustellen, die in einem papierbasierten Sub-
strat eingebettet wurden. Im Gegensatz zu den bisherigen Strategien, wurde die Schmelze-Organisation 
der CIS-Partikel direkt auf der Oberseite eines hochporösen Papiers durchgeführt. Bereits vor der Orga-
nisation wurde in das Vorläufermaterial in einem Extrusionsschritt das bifunktionale Monomer BDDA 
sowie die Photoinitiatoren des Typs Darucur 1173 der Ciba AG (jetzt Teil der BASF SE) und Benzo-
phenon homogen eingearbeitet. Diese Verfahrensweise brachte wiederum zwei Vorteile: Zum einen er-
niedrigte das eingearbeitete BDDA-Monomer die Schmelzviskosität und ermöglichte so die vollständige 
Imprägnierung des Papiers mit der Polymerschmelze und zum anderen konnten die Filme nachträglich 
radikalisch vernetzt werden. Auf Basis dieser neuartigen Methode aus Imprägnierung und anschließen-
der UV-Vernetzung konnten sehr homogene, mechanisch äußerst stabile und lösungsmittelbeständige 
Opal/Papier-Komposit-Filme hergestellt werden. Trotz des hohen Füllgrades der in das Papier eingebet-
teten kolloidal-kristallinen Struktur zeigten die Filme brillante Reflexionsfarben. Die kristalline Ordnung 
der oberflächenparallelen (111)-Ebene konnte sowohl mit TEM-Untersuchungen von Ultradünnschnit-
ten als auch mit der UV/Vis-Reflexionsspektroskopie an den entsprechenden Filmen nachgewiesen wer-
den. Die hohe Porosität der verwendeten Papiere sorgte nun für eine extrem schnelle Aufnahme von 
organischen Lösungsmitteln. Die Filme änderten dabei ihre Reflexionsfarben auf der Zeitskala von Mil-
lisekunden und die Brillanz der Farben wurde gleichzeitig extrem verstärkt. Das Ansprechverhalten der 
Filme auf verschiedene organische Lösungsmittel wurde daraufhin mit der UV/Vis-Reflexionsspektro-
skopie genauer untersucht. Die UV/Vis-Messungen offenbarten, dass die Quellung der Struktur sowohl 
mit einer enormen Rotverschiebung des Bragg-Peaks durch den gesamten sichtbaren Spektralbereich, 
als auch mit einer Zunahme der Peak-Intensität verbunden war, die beide stark von dem jeweils verwen-
deten Lösungsmittel abhingen. Beide Effekte konnten auf die Aufweitung des kristallinen Gitters und die 
Änderung des Brechungsindexkontrastes durch das Quellen mit den Lösungsmitteln zurückgeführt wer-
den. Beim Verdunsten der Lösungsmittel zeigten die Filme invertierte Farbverschiebungen (Blauver-
schiebung) und nach einer anschließenden thermischen Behandlung konnten die ursprünglichen opti-
schen Eigenschaften des Films mit exakt identischer Position der photonischen Pseudobandlücke wie-
derhergestellt werden. Um eine mögliche Verwendung dieser solvatochromen Materialien als Lösungs-
mittelsensoren zu evaluieren, wurde die Geschwindigkeit der Farbänderung beim Schrumpfen der Filme 
nach dem Quellen mit THF als Modellsystem untersucht. Diese Untersuchungen ergaben, dass der Quell-
grad der Filme durch die Lage des Bragg-Peaks im gesamten sichtbaren Spektralbereich exakt bestimmt 
werden kann, und dass die photonische Pseudobandlücke sehr schnell über einen Bereich von 200 nm 
innerhalb von 270 Sekunden geschaltet werden konnte. Dieses neuartige und sehr einfache Herstel-
lungsverfahren von papiergestützten Polymer-Opalfilmen eröffnet den Zugang zu vollständig reversibel 
solvatochromen Komposit-Filmen, die sich als kostengünstige Lösungsmittelsensoren in einer Vielzahl 
von optischen Sensoranwendungen bewähren könnten. 
In einer ergänzenden Studie wurden die mechanischen Eigenschaften dieser Komposit-Filme genauer 
charakterisiert und mit den mechanischen Eigenschaften des reinen Papiersubstrates und der freitragen-
den Opalfilme verglichen.[488] Darüber hinaus wurde die Reversibilität der Farbänderungen bei mehrfa-
cher Beanspruchung studiert. Die mechanischen Eigenschaften des Komposits, sowohl im gequollenen 
als auch im nicht gequollenen Zustand, wurden mit Zugdehnungsmessungen untersucht. Die mechani-
schen Tests zeigten, dass die Eigenschaften des Papiersubstrates direkt auf die Komposit-Filme übertra-
gen wurden. Durch das Imprägnieren des Substrates mit dem Opalpolymer konnten enorm zugfeste 
Filme mit einer exzellenten Lösungsmittelbeständigkeit hergestellt werden. Dies war auch die Basis für 
ein vollständig reversibles Quellverhalten der Filme. Der vollständig reversible Übergang vom gequolle-
nen Zustand zurück in den Ausgangszustand nach dem Quellen mit THF und der anschließenden ther-
mischen Behandlung konnte mit UV/Vis Reflexionsmessungen belegt werden. Nach zehn Zyklen war 
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nur eine leichte Abnahme der Reflexionswellenlänge im gequollenen Zustand und ein leichter Anstieg 
der Reflexionswellenlänge im getrockneten Zustand zu beobachten, aber trotz der harten Bedingungen 
blieben die Filme völlig intakt. Aufgrund der hohen mechanischen Stabilität, der exzellenten Lösungs-
mittelbeständigkeit und des schnellen und reversiblen Ansprechverhaltens haben diese funktionalen sol-
vatochromen Filme großes Potential für optische Sensoranwendungen. 
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7.1.4. Verwendung von Dehnungs-durchstimmbaren thermochromen elastomeren Opalfil-
men als neuartige reversibel schaltbare photonische Materialien 
 
In dem folgenden Abschnitt wird eine einfache und effiziente Herstellung von weichen und freitragenden 
thermo-responsiven und vollständig reversibel dehnbaren elastomeren Opalfilmen mit exzellenten 
thermo- und mechanochromen Eigenschaften beschrieben. Neuartige CIS-Partikel auf der Basis von ver-
netzten PS-Kernen und einer Poly(diethylenglykolmethylethermethacrylat-co-ethylacrylat) (P(DEG-
MEMA-co-EA))-Schale wurden über eine stufenweise Saatemulsionspolymerisation synthetisiert. Der er-
folgreiche stufenweise Aufbau von monodispersen Partikeln mit einer internen CIS-Architektur wurde 
sowohl mit TEM-Untersuchungen als auch mit DLS-Messungen nachgewiesen. Neben den elastomeren 
Eigenschaften, zeichnete sich die P(DEGMEMA-co-EA)-Schale durch ein hervorragendes temperatursen-
sitives Verhalten aus. Das Hauptziel dieser Arbeit war es deshalb, die thermo-responsiven Eigenschaften 
dieser neuartigen Partikel und der daraus hergestellten elastomeren Opalfilme zu studieren. Das ther-
mosensitive Verhalten der unberührten Partikel in Dispersion, das von einem reversiblen Quellen und 
Schrumpfen der oberflächenverankerten Polymerschale in Wasser begleitet wurde, wurde mit tempera-
turabhängigen DLS-Messungen charakterisiert. Diese Untersuchungen zeigten eine schnelle und effizi-
ente Änderung des hydrodynamischen Durchmessers der Partikel oberhalb und unterhalb der LCST der 
Polymerschale. Neben der thermo-responsiven Eigenschaften waren die Schalen aber auch außeror-
dentlich weich, weshalb die Partikel in der Schmelze verarbeitet werden konnten. In einem vorgeschal-
teten Extrusionschritt wurde das Vorläufermaterial zunächst mit verschiedenen Additiven (BDDA, Ben-
zophenon und Photoinitiator des Typs Irgacur 184 der Ciba AG) gemischt. Die anschließende Organisa-
tion in der Schmelze und eine nachträgliche UV-Vernetzung lieferten homogene, mechanisch stabile, 
aber dennoch flexible Filme mit brillanten grünen Reflexionsfarben. Die kristalline Ordnung der Filme 
konnte mit REM-Untersuchungen von Bruchkanten in verschiedenen Raumrichtungen der Filme nach-
gewiesen werden. Die REM-Aufnahmen zeigten sowohl (111)-Ebenen als auch (220)-Ebenen der in der 
Matrix eingebetteten PS-Kerne, was belegte, dass eine hochgeordnete fcc-Struktur vorherrschte. Auf-
grund der guten elastomeren und thermo-responsiven Eigenschaften der weichen P(DEGMEMA-co-EA)-
Matrix wurde das optische Ansprechverhalten der Filme in Bezug auf mechanische Belastung und Tem-
peraturänderung genauer untersucht, um Erkenntnisse über das mechano- und thermochrome Verhalten 
der Filme zu gewinnen und die prinzipielle Anwendbarkeit als optische Sensoren zu überprüfen. Hierfür 
wurden die Filme zunächst in Wasser eingelegt, wobei die hydrophile Matrix Wasser aufnahm und zu 
einem Hydrogelfilm aufquoll. Das Ansprechverhalten des Hydrogelfilms auf mechanische Belastung und 
Temperaturänderung wurde mit der UV/Vis-Reflexionsspektroskopie charakterisiert. Bei einer Dehnung 
der Filme verschob sich der Bragg-Peak hin zu kürzeren Wellenlängen (Blauverschiebung). Bei der Re-
laxation in den Ausgangszustand zeigten die Filme invertierte Farbverschiebungen und die ursprüngli-
chen optischen Eigenschaften des Films mit exakt identischer Position des Bragg-Peaks wurden vollstän-
dig wiederhergestellt. Die temperaturabhängigen UV/Vis-Messungen offenbarten, dass die Hydrogel-
matrix beim Unterschreiten der LCST aufquoll, was sowohl mit einer Rotverschiebung des Bragg-Peaks 
als auch mit einer Zunahme der Peakintensität verbunden war. Beim nachträglichen Erwärmen auf 
Raumtemperatur zeigten die Filme invertierte Farbverschiebungen (Blauverschiebung) und die ur-
sprüngliche Opalstruktur wurde vollständig wiederhergestellt. Beide Effekte konnten auf eine Änderung 
des kolloidal-kristallinen Gitters zurückgeführt werden. Durch eine Kombination beider Effekte gelang 
es also die photonische Pseudobandlücke über einen Bereich von 50 nm reversibel zu schalten. Im nächs-
ten Schritt wurden oberflächenstrukturierte elastomere Opalfilme mit einer ortsaufgelösten UV-Vernet-
zungsstrategie hergestellt. Zu diesem Zweck wurden die noch unvernetzten Opalfilme mit einer Photo-
maske versehen. Nach der Bestrahlung mit UV-Licht waren die Filme mit vernetzten und unvernetzten 
Bereichen ausgestattet, wodurch es gelang die Filme mit bunten Mustern zu bedrucken, deren Reflexi-
onsfarben stark winkelabhängig waren. Darüber hinaus konnte die Reflexionsfarbe der entsprechenden 
Muster durch eine Änderung der Temperatur reversibel geschaltet werden. Sowohl die Winkel- als auch 
die Temperaturabhängigkeit der Reflexionsfarben der aufgebrachten Muster mit vernetzten und unver-
netzten Bereichen wurden mit der UV/Vis-Reflexionsspektroskopie eingehend untersucht und charakte-
risiert. Die hier beschriebene Strategie eröffnet den Zugang zu hochgeordneten, großflächigen und frei-
tragenden elastomeren Filmen mit einem faszinierenden optischen Ansprechverhalten. Insbesondere die 
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ortsaufgelöste Vernetzung der elastomeren Opalfilme, und somit die Herstellung von zusätzlich optisch, 
thermisch oder mechanisch ansprechbaren Domänen, die wiederholt adressiert werden konnten, erwei-
tern den möglichen Anwendungsbereich dieser Filme. Solche Materialien könnten sich zukünftig als 
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7.1.5. Reversibel schaltbare Licht-, thermo- und mechano-responsive elastomere Polymer-
Opalfilme 
 
Im folgenden Abschnitt wird die stufenweise Synthese von fluoreszierenden Partikeln sowie die Herstel-
lung von Licht-, thermo- und mechano-responsiven elastomeren Opalfilmen für mögliche Anwendungen 
als optische Datenspeicher oder aktives Lasermaterial beschrieben. Durch den räumlich begrenzten Ein-
bau eines neuartigen polymerisierbaren, licht- und temperaturempfindlichen fluoreszierenden Rhoda-
min B-Derivates (RhBMA) in die PS-Kerne oder die P(EA-co-IBMA-co-HEMA)-Schale mit der stufenwei-
sen Saatemulsionspolymerisation konnten hochfunktionale CIS-Partikel synthetisiert werden. Der kon-
trollierte und stufenweise Aufbau der CIS-Partikelarchitektur konnte sowohl durch TEM-Untersuchun-
gen als auch mit DLS-Messungen nachgewiesen werden. Der exklusive Einbau des Farbstoffes entweder 
in das Innere der Kerne oder die Schalen der CIS-Partikel konnte mit der CLSM- und STED-Mikroskopie 
eindeutig belegt werden. Nach der Extrusion des Vorläufermaterials und der anschließenden Organisa-
tion in der Schmelze konnten großflächige und sehr homogene elastomere Opalfilme mit brillanten win-
kel- und dehnungsabhängigen Reflexionsfarben erhalten werden. Die kristalline Ordnung der oberflä-
chenparallelen (111)-Ebene konnte mit TEM-Untersuchungen von Ultradünnschnitten nachgewiesen 
werden. Neben den TEM-Untersuchungen wurden die kristalline Ordnung und die optischen sowie die 
mechano-optischen Eigenschaften mit der UV/Vis-Transmissionsspektroskopie charakterisiert. Die 
UV/Vis-Spektren waren im Wesentlichen durch einen intensiven Bragg-Peak im roten Spektralbereich 
gekennzeichnet, der auf die selektive Rückstreuung des Lichts von der (111)-Ebene des fcc-Gitters zu-
rückgeführt werden konnte. Winkelabhängige UV/Vis-Messungen an den Filmen zeigten in allen unter-
suchten Winkeln eine ausgeprägte Reflexion an der (111)-Ebene und die erwartete Blauverschiebung 
des Bragg-Peaks, womit eine perfekte 3D-Ordnung der Filme belegt werden konnte. Dehnungsabhängige 
UV/Vis-Messungen offenbarten sowohl eine starke Blauverschiebung des Bragg-Peaks als auch eine 
starke Abnahme der Peakintensität unter zunehmender mechanischer Belastung. Bei hohen Dehnungen 
verschwand der Bragg-Peak der (111)-Ebene sogar vollständig, während ein neuer Bragg-Peak im grü-
nen Spektralbereich mit zunehmender Intensität beobachtet wurde. Sein Ursprung konnte dem kontrol-
lierten dehnungsinduzierten Übergang von der oberflächenparallelen (111)-Ebene in eine (200)-Ebene 
zugeordnet werden, der in früheren Studien bereits mit AFM-Messungen belegt wurde, jedoch hier zum 
ersten Mal spektroskopisch verfolgt werden konnte. Hohe Dehnungen veränderten also die Kristallstruk-
tur der Filme, was sich ebenfalls in einer ausgeprägten Farbänderung von Rot nach Grün bemerkbar 
machte. Die spektralen Eigenschaften des eingebauten RhBMA wurden mit der Absorptions- und Fluo-
reszenzemissionsspektroskopie an den Farbstoff-markierten Filmen untersucht. Es zeigte sich, dass 
RhBMA im Inneren der Filme durch die Bestrahlung mit UV-Licht von seiner nichtfluoreszierenden ge-
schlossenen Form in eine fluoreszierende offene Form überführt werden konnte. Durch eine anschlie-
ßende thermische Behandlung bildete sich die geschlossene Form des Farbstoffes zurück und die Fluo-
reszenz konnte vollständig ausgeschaltet werden. Die thermo- und photochromen Eigenschaften des 
eingebauten Farbstoffes wurden genutzt, um die Filme mit fluoreszierenden Informationen zu beschrei-
ben. Zu diesem Zweck wurden die Opalfilme durch eine Photomaske mit UV-Licht bestrahlt, wodurch es 
gelang, die Filme mit fluoreszierenden Mustern zu versehen. Die photoaktivierte Information konnte 
anschließend bei erhöhten Temperaturen einfach wieder gelöscht werden, womit die prinzipielle Eig-
nung für die reversible optische Datenspeicherung demonstriert werden konnte. Im nächsten Schritt 
wurden die Emissionseigenschaften des eingebauten Farbstoffes und die Wechselwirkung mit der kollo-
idal-kristallinen Struktur charakterisiert. Der Vergleich der winkelabhängigen Transmissions- und Fluo-
reszenzspektren zeigte, dass die Pseudobandlücke des elastomeren Opals bei kleineren Winkeln zuneh-
mend mit der Emissionsbande des Farbstoffes überlappt, wodurch die Fluoreszenz des Farbstoffes zu-
nächst teilweise und dann vollständig unterdrückt wurde. Diese Tatsache belegte, dass die Unterdrü-
ckung der Emission durch die photonische Struktur des elastomeren Opals verursacht wurde. Aufgrund 
der relativ einfachen Herstellung von hochgeordneten Filmen mit räumlich begrenzten, reversibel adres-
sierbaren und gezielt manipulierbaren fluoreszierenden Domänen, sind diese hochfunktionalen Filme 
besonders interessant für zukünftige optoelektronische Anwendungen. Diese könnten sich in der Praxis 
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7.2. Organisch-anorganische Hybride und inverse Opale 
 
In diesem Kapitel werden verschiedene Synthesestrategien zu anorganischen und hybriden submikro-
skopischen Partikeln ausführlich beschrieben und diskutiert. Es war das Ziel, die zuvor entwickelte Stra-
tegie zur Herstellung von Stimuli-responsiven Opalfilmen auf CIS-Partikel zu übertragen, deren Kerne 
durch anorganische Materialien ersetzt werden. Der Schwerpunk lag deshalb zunächst auf der Synthese 
von potentiell schaltbaren funktionalen CIS-Partikeln aus harten SiO2-Kernen und aufschmelzbaren 
(Meth-)Acrylat-Schalen, die in der Schmelze zu hybriden Opalfilmen verarbeitet werden können. Ein 
weiteres Ziel war die Umwandlung der hybriden Opalfilme in schaltbare polymere Inversopale mit ver-
besserten optischen Eigenschaften. Neben den generellen Herstellungsprotokollen und der Charakteri-
sierung der Filme wird das optische Ansprechverhalten dieser neuartigen Opalfilme hinsichtlich mecha-
nischer Belastung, Lösungsmittel und Temperatur sowie deren Potential als optische Schalter und Sen-
soren ausführlich diskutiert. Die partikelbasierten Hybridmaterialien wurden in dieser Arbeit jedoch weit 
über die Opalfilme hinaus erweitert. So konnten auch hybride Himbeerpartikel sowie anorganische 
Hohlkugeln, Inversopale und makroporöse Schichten für hydrophobe Oberflächen, Lithiumionenebatte-
rien und gehärtete Membranen entwickelt werden. 
 
 
7.2.1. Vinylphenylglycidylether-basierte kolloidale Architekturen: Funktionelle Vernetzungs-
reagenzien, hybride himbeerartige Partikel und intelligente hydrophobe Oberflächen 
 
Im folgenden Abschnitt wird die erstmalige Synthese von reaktiven Epoxy-funktionalisierten Polymer-
partikeln auf der Basis des VPGE-Monomers beschrieben. Hierfür wurden neuartige CS-Partikel aus ver-
netzten Poly(styrol-co-butylacrylat) (P(S-co-BA))-Kernen und einer Poly(butylacrylat-co-vinylphenylgly-
cidylether) (P(BA-co-VPGE))-Schale mit einer stufenweisen Saatemulsionspolymerisation synthetisiert. 
Zum Erfolg der Synthese trug die Verwendung eines Puffersystems bei, das dafür sorgte, dass die Epo-
xygruppen des VPGE-Monomers die Emulsionspolymerisation ohne signifikante Ringöffnungsreaktionen 
überdauerten. Der kontrollierte und stufenweise Aufbau der CS-Partikelarchitektur konnte sowohl durch 
TEM-Untersuchungen als auch mit DLS-Messungen nachgewiesen werden. Ein weiterer Schwerpunkt 
dieser Arbeit lag auf der Quantifizierung der reaktiven Epoxygruppen, die für eine nachträgliche Vernet-
zungsreaktion und die Immobilisierung von Amin-funktionalisierten Silica-Partikeln eingesetzt werden 
sollten. Die Menge an zugänglichen Epoxygruppen auf der Oberfläche der Partikel wurde mit einem 
eigens dafür entwickelten spektroskopischen Verfahren quantifiziert. Hierfür wurden die Partikel in 
ethanolischer Dispersion mit dem Preussmann-Reagenz 4-(4-Nitrobenzyl)pyridin (NBP) umgesetzt. 
Durch die effiziente Ringöffnungsreaktion des NBP mit den oberflächengebundenen Epoxyeinheiten 
färbten sich die Dispersionen intensiv purpurfarben. Durch ein anschließendes Dispergieren der Partikel 
in isorefraktivem Anisol gelang es, die Partikelstreuung vollständig zu unterdrücken, was die Quantifi-
zierung der Epoxyfunktionalitäten mit der UV/Vis-Transmissionsspektroskopie ermöglichte. Die UV/Vis-
Messungen ergaben eine Belegung der Partikeloberfläche mit 5.3 reaktiven Epoxyeinheiten pro nm2, was 
sehr gut mit den theoretischen Erwartungen übereinstimmte. Um die Zugänglichkeit der oberflächenge-
bundenen Epoxygruppen für eine nachträgliche Vernetzungsreaktion zu belegen, wurde die Ringöff-
nungsreaktion mit dem handelsüblichen Vernetzungsreagenz 3-Aminomethyl-3,5,5-trimethylcyclohe-
xylamin (Isophorondiamin, IPDA) mit der DSC studiert. Die DSC-Messungen bewiesen die schnelle und 
effiziente exotherme Ringöffnungsreaktion der PVPGE-haltigen Partikel mit IPDA. Im nächsten Schritt 
wurden die reaktiven Partikel mit Amin-haltigen Silica-Partikeln funktionalisiert, um himbeerartige Par-
tikelarchitekturen zu erzeugen. Die erfolgreiche Anbindung der Silica-Partikel an die Partikeloberfläche 
konnte sowohl mit TEM- als auch mit REM-Untersuchungen nachgewiesen werden. Mit diesen orga-
nisch-anorganisch hybriden Himbeerpartikeln konnten durch Trocknen ihrer Dispersionen Oberflächen-
schichten erzeugt werden, die durch Plasmabehandlung und nachfolgender Silanisierung mit einer hyd-
rophoben Deckschicht versehen wurden. In Kontaktwinkelmessungen erwiesen sich diese Schichten als 
hydrophobe Oberflächen. Die hydrophoben Eigenschaften konnten eindeutig auf die Nano-/Mikrostruk-
tur der hybriden Himbeerpartikel zurückgeführt werden. Diese Arbeit belegte das Potential des neuarti-
gen bifunktionellen VPGE für die Synthese reaktiver Polymerpartikel mit der Emulsionspolymerisation, 
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die leicht mit einer breiten Palette anderer Vinylmonomere kombiniert werden kann. Die hochreaktiven 
Epoxy-funktionalisierten Polymerpartikel erwiesen sich außerdem als vielversprechende Kandidaten für 
die Synthese hybrider Partikelsysteme. Der Einbau von reaktiven Epoxygruppen könnte sich zukünftig 
auch für die nachträgliche Vernetzung von elastomeren Opalfilmen sowie für deren Anwendung in der 
chemischen Sensorik bewähren. 
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7.2.2. Ein polymerbasiertes und Templat-gesteuertes Konzept für funktionale mehrdimensio-
nale mikrostrukturierte organisch-anorganische Hybridmaterialien 
 
 
Im folgenden Abschnitt werden universelle Konzepte für die Synthese von wohldefinierten anorgani-
schen Materialien mit einer hierarchischen Nano-/Mikrostruktur in verschiedenen Dimensionen ausge-
hend von partikelbasierten Polymertemplaten vorgestellt. Der Schwerpunk lag dabei auf der Herstellung 
von Opalstrukturen mit dem Schmelzscher-Verfahren, die anschließend in einem einzigen Schritt in po-
röse Materialien umgewandelt werden sollten. Die Untersuchungen sollten die Frage klären, ob die nach 
dem Schmelzeverfahren erhaltenen Filme zur Umwandlung in andere Materialien unter Erhalt der 
Strukturinformation verwendet werden können. Im Fokus stand aber auch die Herstellung von anorga-
nischen Hohlpartikeln und dreidimensional geordneten makroporösen (3DOM) Materialien. Während 
dieser Abschnitt einen Eindruck über die Vielfalt der templatgesteuerten Konzepte als universelle Platt-
form zur Strukturierung von anorganischen Materialien vermitteln soll, werden aber auch erste Beispiele 
für die Anwendung ausgewählter neuer Materialien für Lithiumionenbatterien gezeigt. Um die breite 
Anwendbarkeit dieser Synthesestrategien zu belegen, wurden die Templatsynthesen auch auf elektro-
gesponnene Polymerfasertemplate übertragen, auf die an dieser Stelle jedoch nicht genauer eingegangen 
wird.  
Im ersten Schritt wurden monodisperse PS-Partikel mit einer emulgatorfreien Emulsionspolymerisation 
aufgebaut, die in einem daran angeschlossenen Quellschritt nochmals vergrößert wurden. So wurden 
ungewöhnlich große Durchmesser von 800-1000 nm erreicht. Die Oberflächen dieser Partikel wurden 
anschließend hydrophiliert und damit für die anschließende Beschichtung mit einer Silica-Schale kon-
ditioniert. Die Silica-Schalen wurden dann mit einem Sol-Gel-Prozess (Stöber-Prozess) auf die modifi-
zierten PS-Kerne aufgebracht. Die Kugelform der PS-Kerne blieb auch bei den PS-Silica-CS-Partikeln 
erhalten. Mit diesem Verfahren konnten glatte und geschlossene Silica-Schalen mit Dicken von 60 nm 
erzeugt werden. Obwohl die Silica-Schalen geschlossen waren, konnten die PS-Template dennoch aus 
den CS-Partikeln ausgebrannt werden. Zwei Fälle waren interessant: Bei 550 °C konnte das gesamte PS 
entfernt werden, sodass perfekte Silica-Hohlpartikel entstanden. Bei 750 °C blieb dagegen ein carboni-
sierter Rest des PS übrig, sodass hybride Silica-Kohlenstoff-Hohlpartikel resultierten. Der temperaturab-
hängige Unterschied zwischen der vollständigen Pyrolyse des PS innerhalb der PS-Silica-CS-Partikel bei 
niedrigeren Temperaturen und der teilweisen Carbonisierung bei höheren Temperaturen wurde darauf-
hin mit der thermogravimetrischen Analyse (TGA) und der Elementaranalyse genauer untersucht. Hier-
bei zeigte sich, dass sich PS unterhalb 750 °C vollständig zersetzte und reine Silica-Hohlpartikel gebildet 
wurden, während oberhalb 750 °C ein carbonisierter Rest zurückblieb, was zur Bildung von hybriden 
Silica-Kohlenstoff-Hohlpartikel führte. Diese hybriden Partikel lieferten ganz neue Präparate: Als das 
Silica mit Flusssäure ausgeätzt wurde, blieben Kohlenstoff-Hohlpartikel mit einer Schale aus reinem 
Kohlenstoff übrig. Sowohl der kontrollierte und stufenweise Aufbau der CS- und Hohlpartikelarchitektur 
als auch die strukturelle Integrität über alle Prozessschritte konnten durch TEM-Untersuchungen nach-
gewiesen werden. Darüber hinaus wurde die chemische Zusammensetzung der jeweiligen Proben nach 
den einzelnen Prozessschritten mit der energiedispersiven Röntgenspektroskopie (EDX) charakterisiert. 
Die Messungen belegten, dass nach Entfernung des jeweiligen Templates reine Silica- und reine Kohlen-
stoff-Hohlpartikel vorlagen. Die vorgestellten Templatverfahren ausgehend von monodispersen PS-Par-
tikeln eröffneten somit den Zugang zu außerordentlich ebenmäßigen und einheitlichen Hohlpartikel-
strukturen auf Basis von Silica und Kohlenstoff. Um das Potential des neuartigen Kohlenstoffmaterials 
für die Anwendung in Lithiumionenbatterien auszuloten, wurde dieses erstmals als leitfähiger Füllstoff 
für eine Lithiumkathode eingesetzt. Hierfür wurden die Hohlpartikel mit einem aktiven Lithium-Cobalt-
Spinell (LiCoO2) gemischt. Die direkte Anbindung der nanokristallinen LiCoO2-Partikel an die Oberflä-
che der Kohlenstoff-Hohlpartikel konnte mit TEM-Untersuchungen belegt werden. Auf der Basis dieses 
Materials gelang dann der Nachweis, dass diese Kohlenstoff-Hohlpartikel außerordentlich nützlich sind: 
Die daraus hergestellten Lithiumionenbatterien waren ähnlich leistungsfähig wie Batterien aus früheren 
Studien, die mit kommerziell erhältlichen leitfähigen Füllstoffen hergestellt wurden. 
Im nächsten Schritt wurde versucht kristalline Opalstrukturen mit dem Schmelzscher-Verfahren herzu-
stellen, die anschließend in einem einzigen Schritt in 3DOM-Strukturen umgewandelt werden sollten. 
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Hierfür wurden monodispersen PMMA-Partikel mit der Emulsionspolymerisation synthetisiert und nach-
träglich mit einer Poly(styrol-co-acrylnitril) (PSAN)-Schale versehen. Der kontrollierte Aufbau der CS-
Partikelarchitektur konnte durch TEM-Untersuchungen belegt werden. Der Einsatz dieser PMMA-PSAN-
CS-Partikel brachte mehrere Vorteile: Die PSAN-Schale konnte bei erhöhten Temperaturen aufgeschmol-
zen werden und ermöglichte so die Organisation der PMMA-Kernpartikel in der Schmelze. Die Schmelze-
Organisation dieser Partikel lieferte großflächige, rissfreie und mechanisch äußerst stabile PSAN-Filme, 
in die kolloidal-kristallin angeordnete PMMA-Partikel eingebettet waren. Diese Filme konnten anschlie-
ßend in einem einzigen Schritt in 3DOM-Kohlenstofffilme umgewandelt werden. Hierzu wurden die 
Filme langsam an Luft auf 400 °C erhitzt, wobei PSAN zunehmend vernetzte und carbonisierte, wodurch 
die Opalstruktur stabilisiert wurde, und gleichzeitig das PMMA abgebaut wurde, wobei definierte Poren 
entstanden. EDX-Messungen an der Probe belegten, dass nach der Carbonisierung Filme aus reinem 
Kohlenstoff vorlagen. Die kristalline Ordnung der Filme vor und nach der Carbonisierung konnte mit 
REM-Aufnahmen belegt werden. In den Bereichen, in denen sich vor der Carbonisierung PMMA-Partikel 
befanden, waren nach der Carbonisierung geordnete Porenstrukturen zu erkennen. Die kolloidal-kristal-
line Überstruktur der PMMA/PSAN-Filme aus dem Schmelzeverfahren konnten also in einem einfachen 
Schritt vollständig in großflächige 3DOM-Kohlenstofffilme umgewandelt werden. Darüber hinaus waren 
die porösen Kohlenstofffilme auch äußerst stabil. Die Untersuchungen belegten in beeindruckender 
Weise, dass mit dem Schmelzscher-Verfahren auch robuste, thermoplastische Filme hergestellt werden 
können. Durch eine gezielte Synthese von CS-Partikeln mit Kernen aus thermisch abbaubaren Polymeren 
und aufschmelzbaren Schalen aus polymeren Präkursoren können durch eine Kombination von 
Schmelze-Organisation und anschließender Pyrolyse des Matrixmaterials anorganische 3DOM-Filme 
hergestellt werden. Die Anwendungsmöglichkeiten der Schmelzetechnik sind somit sehr vielfältig, und 
sie ermöglicht somit, neben der Herstellung von Opalfilmen für optische Anwendungen, auch die einfa-
che Herstellung geordneter poröser Materialien, die beispielsweise als gehärtete Membranen in der 
Trenntechnik oder als inerte Trägermaterialien für die chemische oder biologische Katalyse eingesetzt 
werden können. Anwendungen für die hier präsentierten Kohlenstoffmaterialien (Hohlpartikel, 3DOM) 
werden derzeit geprüft. Sie sollten alle Eigenschaften von Kohlenstoffpräparaten aufweisen: Extreme 
Temperatur- und Medienresistenz, Biokompatibilität sowie Strom- und Wärmeleitfähigkeit. 
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7.2.3. Stimuli-responsive Kolloidkristallfilme 
 
In dem folgenden Abschnitt wird eine einfache und effiziente Herstellung von harten und freitragenden 
Silica-Polymer-Hybridopalfilmen mit vollständig reversiblen thermochromen Eigenschaften beschrieben. 
Neuartige CIS-Partikel auf der Basis von Silica-Kernen und Poly(N-isopropylacrylamid-co-methylmethac-
rylat)-(P(NIPAM-co-MMA))Schalen wurden nach einem mehrstufigen Syntheseprotokoll bestehend aus 
Stöber-Silicapartikelsynthese, Partikelfunktionalisierung und anschließender stufenweiser Saatemulsi-
onspolymerisation synthetisiert. Der erfolgreiche Aufbau von monodispersen Partikeln mit einer inter-
nen CIS-Partikelarchitektur konnte sowohl mit TEM-Untersuchungen als auch mit DLS-Messungen nach-
gewiesen werden. Neben den thermoplastischen Eigenschaften, zeichnete sich die P(NIPAM-co-MMA)-
Schale durch ein hervorragendes temperatursensitives Verhalten aus. Das thermosensitive Quellen und 
Schrumpfen der oberflächenverankerten Polymerschale der unberührten Partikel in Dispersion wurde 
mit temperaturabhängigen DLS-Messungen charakterisiert. Diese Untersuchungen zeigten eine schnelle 
und effiziente Änderung des hydrodynamischen Durchmessers der Partikel oberhalb und unterhalb der 
LCST der Polymerschale. Darüber hinaus wurden die thermischen Eigenschaften der hybriden CIS-Par-
tikel mit der DSC untersucht, um die Möglichkeit der Verarbeitung in der Schmelze zu evaluieren. Die 
Partikel zeigten eine Glasübergangstemperaturen von Tg = 120 °C, entsprechend der P(NIPAM-co-
MMA)-Schale. Neben den thermo-responsiven Eigenschaften waren die Schalen also auch außeror-
dentlich hart, konnten aber dennoch in der Schmelze verarbeitet werden. In einem vorgeschalteten 
Extrusionschritt wurde das Vorläufermaterial zunächst mit verschiedenen Additiven (N,N'-(1,2-Dihydro-
xyethylen) (DHEBA), Benzophenon und Photoinitiator des Typs Irgacur 184 der Ciba AG) gemischt. Die 
anschließende Organisation in der Schmelze und eine nachträgliche UV-Vernetzung lieferten äußerst 
homogene, bei Raumtemperatur formstabile, aber dennoch flexible Filme mit brillanten violetten Refle-
xionsfarben. Die kristalline Ordnung der Filme konnte mit REM-Untersuchungen an der Filmoberfläche 
nachgewiesen werden. Nach dem Ätzen des Matrixmaterials mit Sauerstoffplasma war die (111)-Ebene 
der hexagonal angeordneten Silica-Kerne in den entsprechenden REM-Aufnahmen deutlich sichtbar, was 
belegte, dass eine hochgeordnete fcc-Struktur vorherrschte. Aufgrund der guten thermo-responsiven Ei-
genschaften der harten P(NIPAM-co-MMA)-Matrix wurde das optische Ansprechverhalten der Filme in 
Bezug auf Temperaturänderung genauer untersucht, um Erkenntnisse über das thermochrome Verhalten 
der Filme zu gewinnen und die prinzipielle Anwendbarkeit als optische Sensoren zu überprüfen. Hierfür 
wurden die Filme zunächst in Wasser eingelegt, wobei die hydrophile Matrix Wasser aufnahm und zu 
einem Hydrogelfilm aufquoll. Das Ansprechverhalten des Hydrogelfilms auf eine Änderung der Tempe-
ratur wurde mit der UV/Vis-Reflexionsspektroskopie charakterisiert. Die temperaturabhängigen UV/Vis-
Messungen offenbarten, dass die Hydrogelmatrix beim Unterschreiten der LCST aufquoll, was sowohl 
mit einer Rotverschiebung des Bragg-Peaks als auch mit einer Zunahme der Peakintensität und Peak-
breite verbunden war. Diese Effekte konnten auf die Änderung des Brechungsindexkontrastes und die 
Aufweitung des kolloidal-kristallinen Gitters durch das Quellen der Matrix mit Wasser zurückgeführt 
werden, das von einem teilweisen Verlust der kolloidal-kristallinen Ordnung begleitet wurde. Beim nach-
träglichen Erwärmen auf Raumtemperatur zeigten die Filme jedoch invertierte Farbverschiebungen 
(Blauverschiebung) und die ursprüngliche Opalstruktur wurde vollständig wiederhergestellt. Die Kom-
bination von Schmelzorganisationsverfahren mit komplexen Stimuli-responsiven Hybridpartikelarchi-
tekturen eröffnete somit den Zugang zu hochgeordneten, freitragenden thermoplastischen Filmen mit 
einem faszinierenden optischen Ansprechverhalten. Aufgrund der rein thermoplastischen und mecha-
nisch robusten Filmmatrix sollten diese Filme als thermoplastische Farbeffektfolien oder als pulverför-
mige Farbeffektpigment verwendbar sein. Darüber hinaus sollten sich diese Filme in inverse Poly-
meropale für stabile, geordnete poröse Schichten umwandeln lassen. 
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7.2.4. Intelligente photonische Kristalle auf der Basis von polymeren Inversopalfilmen durch 
Schmelzscher-Organisation von hybriden Kern-Schale-Architekturen 
 
Im folgenden Abschnitt wird die skalierbare Herstellung Stimuli-responsiver Polymer-Inversopale auf 
der Basis hybrider Silica-Polymer-CIS-Partikel mit der Schmelzscher-Organisation beschrieben. Um die 
generelle Anwendbarkeit der Synthesestrategie und der Schmelzetechnik für elastomere und thermo-
plastische hybride Opalfilme zu demonstrieren, wurden analog der im vorherigen Abschnitt beschriebe-
nen mehrstufigen Synthesestrategie hybride CIS-Partikel bestehend aus Silica-Kernen und einer elasto-
meren P(DEGMEMA-co-EA)-Schale aufgebaut. Die Synthese erlaubte die gezielte Variation der Partikel-
größe in dem für sichtbares Licht eforderlichen Bereich von 200-300 nm. Die erfolgreiche Synthese 
dreier Sorten monodisperser CIS-Partikel unterschiedlicher Größe konnte sowohl mit TEM-Untersuchun-
gen als auch mit DLS-Messungen bewiesen werden. Die elastomeren Eigenschaften und das temperatur-
sensitive Verhalten der P(DEGMEMA-co-EA)-Schale konnte bereits für reine Polymer-Partikel (vgl. PS-
P(DEGMEMA-co-EA) aus Kap. 7.1.5) gezeigt werden. Das Hauptziel dieser Arbeit war es deshalb, die 
thermo-responsiven Eigenschaften dieser neuartigen hybriden Partikel und der daraus hergestellten 
Opalfilme zu studieren. Das thermosensitive Verhalten der unberührten Partikel in Dispersion wurde mit 
temperaturabhängigen DLS-Messungen charakterisiert. Diese Untersuchungen bestätigten, dass die 
P(DEGMEMA-co-EA)-Schalen, analog der reinen Polymerpartikel, bei Temperaturänderung oberhalb 
und unterhalb der LCST reversibel quellen und entquellen und dass die Silica-Kerne das Quellverhalten 
nicht wesentlich beeinflussten. Neben den thermo-responsiven Eigenschaften waren die Schalen aber 
auch außerordentlich weich, weshalb die Partikel in der Schmelze verarbeitet werden konnten. In einem 
vorgeschalteten Extrusionschritt wurde das Vorläufermaterial zunächst mit verschiedenen Additiven 
(BDDA, Benzophenon und Photoinitiator des Typs Irgacur 184 der Ciba AG) gemischt. Die anschließende 
Organisation in der Schmelze liefert homogene und flexible Filme, die abhängig von der Partikelgröße 
grünes, türkiesblaues oder blaues Licht reflektierten. Trotz des geringen Brechungsindexkontrastes zwi-
schen den Silica-Kernen und der Polymermatrix zeigten die Filme brillante Reflexionsfarben, was auf 
die hohe Ordnung der Filme zurückgeführt werden konnte. Vor der Umwandlung in Inversopalfilme 
wurden die Filme zunächst photovernetzt, um die Matrix zu stabilisieren. Anschließend wurden die Si-
lica-Kerne aus den Hybridfilmen mit Flusssäure ausgeätzt, wobei die Brillanz der Reflexionsfarben ext-
rem verstärkt wurde. Ähnlich verhielt es sich mit den harten Silica-P(NIPAM-co-MMA)-Filmen aus 
Kap. 7.1.5. Die Filme zeigten nach dem Ätzen der Silica-Kerne brillante violette Reflexionsfarben. Er-
staunlicherweise änderte sich beim Invertieren zwar die Brillanz der Filme sehr stark, jedoch nicht die 
Farbe. Daraufhin wurde das Verfahren des Invertierens mit der UV/Vis-Reflexionsspektroskopie unter-
sucht. Bei diesen Untersuchungen zeigte sich, dass der Bragg-Peak des Inversopalfilms immer nur ge-
ringfügig gegen den des zugehörigen Hybridopalfilms zu kürzeren Wellenlängen hin verschoben war, 
die Intensität des Bragg-Peaks war nach der Invertierung jedoch etwa dreimal so hoch wie zuvor. Dieses 
Ergebnis konnte aber erklärt werden: Die Lage des Bragg-Peaks wird zum einen durch den mittleren 
Brechungsindex der Filme bestimmt, der wegen der mit Wasser gefüllten Poren nach der Invertierung 
zwar geringer war, aber zum anderen auch von den Netzebenenabständen der (111)-Ebene, die in den 
Inversopalfilmen aufgrund des Quellens der hydrophilen Matrix mit Wasser hinterher größer war. In 
den Inversopalfilmen kompensierten sich diese beiden Effekte. Die Zunahme der Peakintensität konnte 
auf die Zunahme des Brechungsindexkontrastes zurückgeführt werden, der in den Inversopalen wegen 
der mit Wasser gefüllten Poren größer war. Um die kristalline Ordnung der Filme zu belegen und um 
sicherzustellen, dass die Silica-Kerne vollständig entfernt wurden, wurden die Filme vor und nach dem 
Ätzen mit der AFM und REM untersucht. Wegen der weichen Silica-P(DEGMEMA-co-EA)-Filme war die 
oberflächennahe hexagonal angeordnete (111)-Ebene aus harten Silica-Partikeln, die parallel zur Film-
oberfläche ausgerichtet war, deutlich zu erkennen. REM-Aufnahmen von Bruchkanten der Filme zeigten 
außerdem die in die weiche Matrix eingebetteten Silica-Kerne. Die Porosität der weichen Inversopalfilme 
nach dem Ätzen konnte ebenfalls mit REM-Aufnahmen von Bruchkanten nachgewiesen werden, was 
eindeutig belegte, dass die Anordnung der Silica-Kerne im Opalfilm exakt auf die Anordnung der Poren 
im Inversopal übertragen wurde. Für die harten Silica-P(NIPAM-co-MMA)-Hybridfilme konnte die kris-
talline Ordnung der oberflächenparallelen (111)-Ebene der Silica-Kerne nach dem Entfernen der Poly-
mermatrix im Sauerstoffplasma direkt abgebildet werden. Die REM-Aufnahmen der Filmoberfläche nach 
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dem Ätzen mit HF zeigten eine nahezu perfekte hexagonale Ordnung von Luftporen, die in die Polymer-
matrix eingebettet waren. Die inverse Struktur zeigt annähernd die gleiche Ordnung wie der ursprüng-
lichen Hybridopale. Damit gelang der Nachweis, dass es mit der Schmelzorganisation von hybriden CIS-
Partikeln und der nachträglichen Vernetzung gelingt, sowohl elastomere, als auch thermoplastische 
Filme herzustellen, die anschließend unter Erhalt der kristallinen Ordnung in polymere Inversopale um-
gewandelt werden können. Im nächsten Schritt wurde das optische Ansprechverhalten der in Wasser 
gelagerten P(DEGMEMA-co-EA)-Hydrogelfilme in Bezug auf mechanische Belastung, Temperaturände-
rung und das Quellen mit Lösungsmittel genauer untersucht, um Erkenntnisse über das mechano- und 
thermochrome Verhalten der Filme zu gewinnen und die Möglichkeit der Poreninfiltration zu prüfen. 
Das Ansprechverhalten des Inversopalfilms wurde mit der UV/Vis-Reflexionsspektroskopie charakteri-
siert. Bei einer Dehnung der Filme verschob sich der Bragg-Peak hin zu kürzeren Wellenlängen (Blau-
verschiebung). Bei der Relaxation in den Ausgangszustand zeigten die Filme invertierte Farbverschie-
bungen und die ursprünglichen optischen Eigenschaften des Films mit exakt identischer Position des 
Bragg-Peaks wurden vollständig wiederhergestellt. Der Film war also mechanisch stabil und dehnbar 
und blieb wegen der hochvernetzten Matrix vollständig intakt. Die temperaturabhängigen UV/Vis-Mes-
sungen offenbarten, dass die Hydrogelmatrix beim Unterschreiten der LCST aufquoll, was sowohl mit 
einer Rotverschiebung des Bragg-Peaks als auch mit einer Abnahme der Peakintensität verbunden war. 
Beim nachträglichen Erwärmen auf Raumtemperatur zeigten die Filme invertierte Farbverschiebungen 
(Blauverschiebung) und die ursprüngliche Opalstruktur wurde vollständig wiederhergestellt. Die Effekte 
konnten auf eine Änderung der Symmetrie und der Periodizität der kolloidal-kristallinen angeordneten 
Poren bei mechanischer Belastung und zusätzlich auf eine Änderung des Brechungsindexkontrastes zwi-
schen den Poren und der Matrix bei Änderung der Temperatur zurückgeführt werden. Im nächsten 
Schritt wurde der Film in Wasser/Diethylenglykol (DEG)-Mischungen eingebracht, die zwischen reinem 
Wasser und reinem DEG variiert wurden. DEG wurde gewählt, da es den gleichen Brechungsindex wie 
die P(DEGMEMA-co-EA)-Schale besitzt. Eine erfolgreiche Infiltration der Poren mit DEG sollte die Opal-
struktur also maskieren und die Lichtreflexion vollständig unterdrücken. Dieser Effekt war auch in den 
UV/Vis-Reflexionsmessungen zu beobachten: Bis zu einem DEG-Anteil von 30 vol% verschob sich der 
Bragg-Peak zunehmend zu kürzeren Wellenlängen, was auf das Kollabieren der Hydrogelmatrix und der 
damit verbundenen Abnahme der Periodizität hindeutete. Noch größere DEG-Anteile führten dann zu 
einer Abnahme der Peakintensität, bis die Reflexion schließlich in reinem DEG vollständig unterdrückt 
wurde. Die Änderungen waren sehr schnell und stellten sich auf der Zeitskala weniger Sekunden ein, 
was die schnelle und effiziente Infiltration der Inversopalstruktur bewies. Beim anschließenden Eintau-
chen in reines Wasser wurden die ursprünglichen optischen Eigenschaften des Films mit identischer 
Position und Intensität des Bragg-Peaks vollständig wiederhergestellt. Die Lichtreflexion konnte also 
durch abwechselndes Eintauchen in reines Wasser und reines DEG sehr wirkungsvoll von einem „An“- 
in einen „Aus“-Zustand geschaltet werden. Auf Basis der Schmelzorganisation von hybriden Silica-Poly-
mer-CIS-Partikeln gelang es also, großflächige Hybridopalfilme mit elastomeren Eigenschaften zu erzeu-
gen und daraus in einem einzigen Schritt mechano-, thermo- und solvatochrome Inversopalfilme mit 
verbesserten optischen Eigenschaften. Aufgrund der leicht skalierbaren Herstellung und der hervorra-
genden Stabilität der Filme zusammen mit der Fähigkeit der schnellen Schaltung der optischen Eigen-
schaften ist ihr Einsatzpotential vielfältig. Das Anwendungspotential dieser Materialien beispielsweise 
als schaltbare Lichtreflektoren, Sensormaterialien oder auch schaltbare Membranen wird derzeit geprüft. 
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8. Zusammenfassung 
 
In dieser Arbeit wurden neuartige intelligente Opal- und Inversopalfilme auf Polymerbasis für zukünftige 
Anwendungen als Dekorfolien, Sensormaterialien, als Materialien mit neuen Sicherheitsmerkmalen und 
für die optische Datenspeicherung entwickelt, deren optische Eigenschaften durch verschiedene externe 
Stimuli schnell, effizient und vollständig reversibel geschaltet werden können. Diese Filme wurden mit 
der Methode der Schmelzscherung erzeugt, die in Vorgängerarbeiten bereits erfolgreich für die Herstel-
lung von Filmen aus polymeren und hybriden Kern-Zwischenschicht-Schale(CIS)-Partikeln mit harten 
Kernen und darauf gepfropften, aufschmelzbaren und verfilmbaren Polymerschalen eingesetzt wurde. 
Nach der Partikelorganisation in der Schmelze der Polymerschalen liegen die harten Kerne der CIS-
Partikel in einem dichtest-gepackten Kristallgitter vor, das in die Matrix der Polymerschalen eingebettet 
ist. Diese Polymerfilme zeigen aufgrund des Brechungsindexkontrastes zwischen den Kernen und der 
Polymermatrix die optischen Eigenschaften von kolloidalen photonischen Kristallen. Das Organisations-
verfahren der Schmelzscherung ist schnell und universell anwendbar und bot deshalb die besten Voraus-
setzungen für die Herstellung von Stimuli-responsiven Opal- und Inversopalfilmen. 
Diese Filme besaßen hierfür jedoch noch einen wesentlichen Nachteil: Im Film waren die verschiedenen 
CIS-Partikel nicht miteinander vernetzt. Die Filme verformten sich deshalb bislang bereits bei geringer 
thermischer oder mechanischer Belastung permanent und verloren unter der Einwirkung von Lösungs-
mitteln oder Chemikalien ihre exzellenten optischen Eigenschaften. Deshalb war eine entscheidende 
Weiterentwicklung dieser Arbeit die Erarbeitung von effizienten Vernetzungsstrategien, mit der die 
Filme nach ihrer Herstellung in der Schmelze mit chemischen Vernetzungspunkten versehen und stabi-
lisiert werden konnten. Hierfür wurden systematisch verschiedene Synthese- und Vernetzungsstrategien 
entwickelt, die den Zugang zu chemisch und mechanisch stabilen und freitragenden Polymerfilmen er-
möglichten. Diese wurden insbesondere hinsichtlich der finalen optischen Eigenschaften der Opalfilme 
aber auch hinsichtlich ihrer Vernetzungseffizienz bewertet.  
Zunächst wurde eine, in früheren Studien erarbeitete, nachträgliche Thermovernetzungsstrategie mit 
blockierten Diisocyanaten weiterentwickelt, für die die Schalen der CIS-Partikel bereits während ihrer 
Synthese mit HEMA funktionalisiert werden mussten. Den aufgeschmolzenen CIS-Partikeln wurde dann 
ein blockiertes Diisocyanat zugesetzt, das bei den Temperaturen der Schmelzorganisation stabil war und 
erst nach der Herstellung der Filme durch eine gezielte Temperaturbehandlung die Schutzgruppe ab-
spaltete. Die anschließende Reaktion zwischen den Hydroxy-Funktionen der Filmmatrix und dem Diiso-
cyanat führte zur Ausbildung von stabilen Vernetzungspunkten, wodurch mechanisch stabile und rever-
sibel deformierbare Filme mit exzellenten optischen Eigenschaften hergestellt werden konnten. Eine ef-
fiziente Vernetzung erforderten jedoch unvorteilhaft lange Temperaturbehandlungen. 
Deshalb wurde eine neue Monomervernetzungsstrategie basierend auf der freien radikalischen Poly-
merisation entwickelt. Hierfür wurden multifunktionelle (Meth-)Acrylatmonomere und UV-Initiatoren 
in die Schmelze der CIS-Partikel eingearbeitet. Nach der Herstellung der Filme wurde dann die radika-
lische Polymerisation durch die Bestrahlung mit UV-Licht eingeleitet. Im Vergleich zur Thermovernet-
zung schritt die Monomervernetzung dabei auf einer Zeitskala von Sekunden bis hin zu wenigen Minu-
ten voran. Gleichzeitig konnte eine höhere mechanische Festigkeit der Filme erzielt werden und die 
mechanischen Eigenschaften der Filme konnten gezielt über den Anteil an zugesetztem Monomer ein-
gestellt werden. Darüber hinaus führte der Zusatz von flüssigen Monomeren zu einer verbesserten Ver-
arbeitbarkeit, wodurch Filme mit außerordentlich guten optischen Eigenschaften hergestellt werden 
konnten. 
Nach dieser Weiterentwicklung konnte das Verfahren der Schmelzscherung dann für die Herstellung von 
intelligenten Opal- und Inversopalfilmen eingesetzt werden, deren optische Eigenschaften durch ver-
schiedene externe Stimuli effizient und vollständig reversibel geschaltet werden konnten. Hierfür konn-
ten die exzellenten optischen Eigenschaften der Polymer-Opalfilme mit verschiedenen Stimuli-responsi-
ven Polymeren kombiniert werden, indem neue Synthesestrategien für funktionelle monodisperse Poly-
merpartikel mit einer internen CIS-Partikelarchitektur entwickelt wurden, die nach anschließender Or-
ganisation in der Schmelze den direkten Zugang zu Stimuli-responsiven Polymer-Opalfilmen ermöglich-
ten. Mit dieser universellen Synthesestrategie konnten funktionelle Monomere sowohl in die Kerne als 
auch in die Schalen der CIS-Partikel eingebaut werden. Darüber hinaus konnten auch Multischalen-
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Partikel mit kombinierten Stimuli-responsiven Eigenschaften hergestellt werden. Neben der Stimuli-
responsiven Eigenschaften konnte aber auch die Zusammensetzung der Partikel gezielt variiert werden: 
Die Synthese ermöglichte sowohl den Aufbau von polymeren als auch hybriden Partikel aus verschiede-
nen Stimuli-responsiven Polymeren. Aus diesen neuartigen Partikelsystemen konnten dann erfolgreich 
verschiedenen Opal- und Inversopalfilme präpariert werden. Folgende Stimuli-responsive Opale und In-
versopale wurden erfolgreich entwickelt: 
Die nachträgliche Vernetzung gewährleistete nicht nur die mechanische Stabilität der Opalfilme sondern 
ermöglichte auch den Zugang zu mechanochromen Opal- und Inversopalfilmen. Wegen der elastomeren 
Eigenschaften konnten die Reflexionsfarben der Filme unter mechanischer Be- und Entlastung vollstän-
dig reversibel geschaltet werden. Eine Dehnung der Filme änderte sowohl die Symmetrie als auch den 
Abstand des kolloidal-kristallinen Gitters und bewirkte eine effektive Blauverschiebung des reflektierten 
Lichts durch das gesamte sichtbare Lichtspektrum, mit einheitlichen Farbtönen unter allen Dehnungen. 
Hieraus ergeben sich interessante Anwendungen der elastomeren Opalfilme, beispielsweise als Deh-
nungssensoren, als schaltbare Reflektoren und als durchstimmbare Lichtbarrieren. Der derzeitige Kennt-
nisstand spricht deshalb dafür, dass sich insbesondere die vernetzten elastomeren Opalfilme als kosten-
günstiges aktives Material in verschiedenen optischen Bauteilen bewähren könnten. 
Erstmals konnten auch Opalfilme auf der Basis von polymeren CIS-Partikeln mit unvernetzten PS-Kernen 
mit dem Schmelzeverfahren hergestellt werden, die in eine hochvernetzte elastomere PEA-Matrix ein-
gebettet waren. Die optischen Eigenschaften der Opalfilme konnten durch einen mechanisch und ther-
misch induzierten Formübergang der eingebetteten Kern-Partikel vollständig reversibel geschaltet wer-
den. Diese neue Art von Opalfilmen mit reversibel schaltbaren optischen Eigenschaften auf Basis des 
vollständig reversiblen Formübergangs der eingebetteten Kerne zu oblaten Sphäroiden oder zu sphäri-
schen Partikeln könnte sich zukünftig in der Anwendung als Deformationssensor bewähren. 
Zudem konnten neuartige, auf Papier geträgerte Composit-Opale hergestellt werden, die ein sehr schnel-
les und vollständig reversibles solvatochromes Verhalten zeigten. Im Gegensatz zu den bisherigen Stra-
tegien, wurde die Schmelze-Organisation der polymeren CIS-Partikel aus vernetzten PS-Kernen und ei-
ner P(EA-co-IBMA-co-HEMA)-Schale direkt auf der Oberseite eines hochporösen Papieres durchgeführt. 
Die hohe Porosität der verwendeten Papiere sorgte für eine extrem schnelle Aufnahme und Abgabe von 
organischen Lösungsmitteln. Die Filme änderten dabei ihre Reflexionsfarben auf der Zeitskala von Mil-
lisekunden und die Brillanz der Farben wurde gleichzeitig extrem verstärkt. Dieses neuartige und sehr 
einfache Herstellungsverfahren für papiergestützte Polymer-Opalfilme eröffnet den Zugang zu vollstän-
dig reversibel schaltbaren solvatochromen Compositfilmen, die sich als kostengünstige Lösungsmit-
telsensoren in einer Vielzahl von optischen Sensoranwendungen bewähren könnten. 
Weiterhin konnten thermo-responsive und vollständig reversibel dehnbare elastomere Opalfilme auf der 
Basis neuartiger CIS-Partikel aus vernetzten PS-Kernen und einer P(DEGMEMA-co-EA)-Schale mit ex-
zellenten thermo- und mechanochromen Eigenschaften hergestellt werden. Die Opalfilme konnten dar-
über hinaus mit einer ortsaufgelösten UV-Vernetzung mit bunten Mustern bedruckt werden, deren Re-
flexionsfarben stark winkelabhängig waren. Die Reflexionsfarbe der entsprechenden Muster konnten 
außerdem durch eine Änderung der Temperatur reversibel geschaltet werden. Insbesondere die ortsauf-
gelöste Vernetzung der Opalfilme, und somit die Herstellung von zusätzlich optisch, thermisch oder 
mechanisch ansprechbaren Domänen, die wiederholt adressiert werden konnten, erweitern den mögli-
chen Anwendungsbereich dieser Filme. Solche Materialien könnten sich zukünftig als fälschungssichere 
Merkmale oder kleinste optische Sensoren („lab-on-a-chip“) bewähren. 
Darüber hinaus konnten Licht-, thermo- und mechano-responsive elastomere Opalfilme durch den räum-
lich begrenzten Einbau eines neuartigen polymerisierbaren, licht- und temperaturempfindlichen fluores-
zierenden Rhodamin B-Derivates (RhBMA) in die PS-Kerne oder die P(EA-co-IBMA-co-HEMA)-Schale 
der polymeren CIS-Partikel hergestellt werden. Die thermo- und photochromen Eigenschaften des ein-
gebauten Farbstoffes konnten genutzt werden, um die Filme mit fluoreszierenden Informationen zu be-
schreiben. Die photoaktivierte Information konnte anschließend bei erhöhten Temperaturen einfach 
wieder gelöscht werden, womit die prinzipielle Eignung für die reversible optische Datenspeicherung 
demonstriert werden konnte. Zusätzlich überlappte die Pseudobandlücke der Opalfilme bei kleineren 
Winkeln zunehmend mit der Emissionsbande des Farbstoffes, wodurch die Fluoreszenz des Farbstoffes 
zunächst teilweise und dann vollständig unterdrückt wurde. Diese hochfunktionalen Filme sind deshalb 
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besonders interessant für zukünftige optoelektronische Anwendungen. Diese könnten sich in der Praxis 
als kostengünstige wiederbeschreibbare optische Datenspeicher, als aktives Lasermaterial oder optische 
Sensoren bewähren. 
Mit dem Schmelzeverfahren konnten außerdem harte und freitragende Hybridopalfilme mit vollständig 
reversiblen thermochromen Eigenschaften auf der Basis neuartiger CIS-Partikel aus Silica-Kernen und 
P(NIPAM-co-MMA)-Schalen hergestellt werden. Beim Unterschreiten der LCST quollen die Filme in Was-
ser stark auf, was sowohl mit einer Rotverschiebung des Bragg-Peaks als auch mit einer Zunahme der 
Peakintensität und Peakbreite verbunden war. Die Kombination von Schmelzorganisationsverfahren mit 
komplexen Stimuli-responsiven Hybridpartikelarchitekturen eröffnete somit den Zugang zu hochgeord-
neten, freitragenden thermoplastischen Filmen mit einem faszinierenden optischen Ansprechverhalten. 
Aufgrund der rein thermoplastischen und mechanisch robusten Filmmatrix sollten diese Filme als ther-
moplastische Farbeffektfolien oder als pulverförmige Farbeffektpigment verwendbar sein. Darüber hin-
aus sollten sich diese Filme in inverse Polymeropale für stabile, geordnete poröse Schichten umwandeln 
lassen. 
Weiterhin konnten mechano-, thermo- und Lösungsmittel-responsive Polymer-Inversopale auf der Basis 
von CIS-Partikeln bestehend aus Silica-Kernen und einer elastomeren P(DEGMEMA-co-EA)-Schale auf-
gebaut werden. Nach der Verarbeitung in der Schmelze konnten die Silica-Kerne aus den Hybridfilmen 
mit Flusssäure ausgeätzt und diese in polymere Inversopale umgewandelt werden, wobei die Brillanz 
der Reflexionsfarben extrem verstärkt wurde. Das optische Ansprechverhalten der elastomeren Hydro-
gelfilme wurde in Bezug auf mechanische Belastung, Temperaturänderung und das Quellen mit Lösungs-
mittel genauer untersucht. Sowohl durch mechanischer Be- und Entlastung als auch beim Unter- und 
Überschreiten der LCST konnte die Reflexionsfarbe der Filme reversibel geschaltet werden. Darüber hin-
aus konnte die Lichtreflexion durch abwechselndes Eintauchen in reines Wasser und reines DEG sehr 
wirkungsvoll von einem „An“- in einen „Aus“-Zustand geschaltet werden. Auf Basis der Schmelzorgani-
sation von hybriden Silica-Polymer-CIS-Partikeln gelang es also, großflächige Hybridopalfilme mit 
elastomeren Eigenschaften zu erzeugen und daraus in einem einzigen Schritt mechano-, thermo- und 
solvatochrome Inversopalfilme. Aufgrund der leicht skalierbaren Herstellung und der hervorragenden 
Stabilität der Filme zusammen mit der Fähigkeit der schnellen Schaltung der optischen Eigenschaften 
ist ihr Einsatzpotential vielfältig. Diese könnten sich möglicherweise für schaltbare Reflektor- und Sen-
soranwendungen und als Sicherheitsmerkmale bewähren. 
Die möglichen Anwendungsbereiche der partikelbasierten Hybridmaterialien wurden in dieser Arbeit 
jedoch über die Opalfilme hinaus ausgeweitet. So konnten auch hybride Himbeerpartikel sowie anorga-
nische Hohlkugeln, Inversopale und makroporöse Schichten für hydrophobe Oberflächen, Lithiumio-
nenebatterien und gehärtete Membranen entwickelt werden. In zukünftigen Arbeiten sollen diese Mate-
rialien weiter optimiert werden, aber auch der Anwendungsbereich der Stimuli-responsiven Opalfilme, 
neben den bereits angedeuteten Anwendungen als Dekorfolien, Sensormaterialien, Sicherheitsmerk-
male, optische Datenspeicher und aktive Lasermaterialien, insbesondere auf schaltbare Membranen aus-
gedehnt werden. 
Die Grundvoraussetzung für die breite Anwendung solcher Stimuli-responsiven Opal- und Inversopal-
filme im Bereich der optischen Sensorik, Sicherheitsmerkmale und Optoelektronik ist jedoch eine prak-
tikable Verarbeitungstechnologie, mit der praxistaugliche Filme großflächig, schnell und effizient herge-
stellt werden können. Ein weiterer Teil dieser Arbeit befasste sich deshalb mit der Übertragung der 
Schmelzetechnik auf ein kontinuierliches Herstellungsverfahren, mit dem CIS-Partikel großflächig zu 
homogenen Opalfilmen mit minimalen Defekten auf der Kilometerlängenskala verarbeitet werden konn-
ten. Hierfür wurden praxistaugliche Synthese- und Präparationsverfahren, von der Synthese und Aufar-
beitung der Polymerpartikel, über die kontinuierliche Verarbeitungstechnologie bis hin zur nachträgli-
chen Stabilisierung der Filme, bis zur Industriereife entwickelt. Im Einzelnen waren folgenden Entwick-
lungen notwendig: 
Zunächst musste ein skalierbares Syntheseverfahren für submikroskopische Polymerpartikel erarbeitet 
werden, das verlässlich reproduzierbare Produkte liefert. Polymere CIS-Partikel aus vernetzten Kernen, 
einer vernetzten Zwischenschicht und darauf gepfropften (Meth-)Acrylatschalen wurden mit einem 
mehrstufigen Emulsionspolymerisationsverfahren synthetisiert. Nach dem Scale-Up der Synthesen und 
der Variation der Polymerzusammensetzung konnten optimierte Rezepturen ausgearbeitet werden. Mit 
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der ausgearbeiteten Basisrezeptur gelang die erheblich verbesserte und reproduzierbare Synthese von 
CIS-Partikeln im 10L-Reaktor, die darüber hinaus eine gezielte Steuerung der Partikelgröße durch die 
Variation der Emulgatorkonzentration ermöglichte. Die CIS-Partikel konnten anschließend durch Fällen 
vollständig aus ihrer Dispersion abgetrennt werden. Nach der Trocknung und Granulierung konnte das 
Vorläufermaterial mit verschiedenen Additiven vorgemischt und direkt für das Schmelzeverfahren ein-
gesetzt werden. 
Für die Verarbeitung der CIS-Partikel wurde dann ein kontinuierliches Verfahren entwickelt, mit dem 
Opalfolien schnell, kontinuierlich und großflächig aus der Polymerschmelze durch Compoundieren, 
Extrudieren und Kalandrieren erhalten werden können. Dieses Verfahren wurde im Rahmen der vorlie-
genden Arbeit bis zur Praxisreife ausgearbeitet und weiterentwickelt, sodass nun praxistaugliche Filme 
auf der Kilometerlängenskale zugänglich sind. Die erzeugten Filme hatten jedoch immer noch einen 
entscheidenden Nachteil: Eine hohe Ordnung der Kernpartikel konnte nur in der Nähe der Oberfläche 
erreicht werden, wohingegen die Kernpartikel über den Großteil der Filmdicke vollständig ungeordnet 
vorlagen. In diesem Stadium zeigen die Filme deshalb nur schwache Reflexionsfarben. 
Zur weiteren Verbesserung der Ordnung der kontinuierlichen Filme musste deshalb ein abschließender 
Verarbeitungsschritt eingeführt werden. Für die Nachordnung der Opalfilme wurde in den letzten Jahren 
in enger Zusammenarbeit mit unseren Projektpartnern die „Bending-Induced Oscillatory Shearing“ 
(BIOS)-Technik entwickelt. Dieses Verfahren wurde im Rahmen dieser Arbeit erstmals für die Herstel-
lung von großflächigen Opalfilmen eingesetzt und war somit der Eckpfeiler für die Herstellung hochge-
ordneter Filme auf der Kilometerlängenskala. Die Kristallisation im BIOS-Prozess begann an den Ober-
flächen der Filme und entwickelte sich schnell über die komplette Filmdicke, wodurch hochgeordnete 
Filme mit brillanten Reflexionsfarben kontinuierlich hergestellt werden konnten, die zu annähernd 100 
% kristallin waren. Im Vergleich zu früheren Verfahren ist diese BIOS-Technik deshalb ein Meilenstein 
in der Organisation von CIS-Partikeln, die hochgeordnete Filme mit exzellenten optischen Eigenschaften 
auf der Kilometerlängenskala schnell herzustellen erlaubt. Aufgrund der äußerst schnellen Vernetzungs-
reaktion konnte das Verfahren der Monomervernetzung außerdem in die kontinuierliche Großproduk-
tion integrieren werden, sodass damit praxistaugliche Filme auf der Kilometerlängenskale hergestellt 
werden konnten. 
Mit der erarbeiteten Verarbeitungstechnologie konnten alle im Rahmen dieser Arbeit synthetisierten 
Partikelchargen erfolgreich zu kontinuierlichen Filmen mit exzellenten optischen Eigenschaften verar-
beitet werden. Die optischen Eigenschaften der Filme wurden insbesondere mit der UV/Vis-Reflexions-
spektroskopie charakterisiert. Trotz des niedrigen Brechungsindexkontrastes der Polymer-Opalfilme 
zeigten die UV/Vis-Messungen äußerst intensive und dabei sehr schmale Bragg-Peaks und die Filme 
reflektierten beinahe reine Spektralfarben. Die Reflexionsfarben der Opalfilme konnten durch die Vari-
ation des Partikeldurchmessers vom gesamten sichtbaren bis in den NIR-Bereich eingestellt werden. Alle 
Opalfilme zeigten außerdem winkelabhängige Reflexionsfarben mit einheitlichen Farbtönen unter allen 
Winkeln, die auch bei sehr flachen Winkeln noch zu erkennen waren. Die Spektren waren deshalb unter 
allen Winkeln durch einen ausgeprägten Bragg-Peak gekennzeichnet, der sowohl die hohe Ordnung der 
Kernpartikel belegte als auch die hohe Fernordnung der Opalfilme bewies. Wegen der brillanten winkel-
abhängigen Reflexionsfarben eignen sich die elastomeren Opalfilme primär als reflektierende Farbfolien 
für den Dekorbereich. Dieser Effekt kann jedoch auch dazu verwendet werden, die Reflexion von Licht 
einer bestimmten Wellenlänge durch Kippen oder Drehen der Filme reversibel an- und auszuschalten 
und ist deshalb besonders interessant für zukünftige Anwendungen in allen Bereichen in denen eine 
richtungsabhängige und steuerbare Lichtreflexion benötigt wird wie beispielsweise in effizienten Licht-
leitern, Leuchtdioden oder Solarzellen 
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9. Anhang 
 
9.1. Genehmigungen für die Verwendung von Abbildungsinhalten anderer Verlage 
 
 
Abbildung 1: Fotos und Rasterelektronenmikroskopie (REM)-Aufnahmen von natürlichen photonischen Nanoarchitekturen, die 
weißes Licht farbselektiv reflektieren: (a) Prachtkäfer,[37, 47] (b) blauer Morphofalter,[38, 48] und (c) natürlicher Opaledelstein.[31] 
(Adaptiert mit Genehmigung von „The Royal Society“) 
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Abbildung 5: Schematische Darstellung von 1D, 2D und 3D photonischen Strukturen. Die verschiedenen Farben repräsentieren 
unterschiedliche Brechungsindizes, was die periodische Modulation des Brechungsindex in einer, zwei oder drei Raumrichtun-
gen anzeigen soll.[4] 
(Adaptiert mit Genehmigung von „Princeton University Press“) 
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Abbildung 9: (Links) Facetten des fcc-Gitters eines Modellkristalls und elektronenmikroskopische Aufnahmen von vier Facetten 
ausgezeichneter Netzebenen:[105] (a) äußere (111)-Ebene, (b) innere (-111)-Ebene, (c) innere (220)-Ebene, (d) innere (200)-
Ebene und eingezeichnete reziproke Gittervektoren Ghkl, die senkrecht auf den ausgezeichneten Netzebenen stehen; (e) zuge-
hörige Brillouin-Zone im reziproken Raum mit eingezeichneten reziproke Gittervektoren Ghkl.[118] 
Abbildung 10:[120] (a) Photonische Bandstrukturberechnung für einen Opal aus SiO2-Kugeln (Pseudobandlücke ist rot mar-
kiert);[105] (b) Photonische Bandstrukturberechnung für einen Inversopal aus Silizium (Pseudobandlücke ist rot markiert, voll-
ständige photonische Bandlücke ist blau markiert);[121] (c) Reflexionsmessung an einem Opal aus SiO2-Kugeln entlang der (111)-
Richtung; (d) Breite der Pseudobandlücke von Opalen und der vollständigen photonischen Bandlücke von inversopalen in Ab-
hängigkeit des Brechungsindex des hochbrechenden Materials (niedrigbrechendes Material ist Luft, mit nLuft = 1).[110, 122] 
(Adaptiert mit Genehmigung von „John Wiley and Sons“) 
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9.2. Genehmigungen für die Verwendung von eigenen Publikationen anderer Verlage 
 
 
Kapitel 7.1.1. Thermisch vernetzte elastomere Opalfilme (Originaltitel: „Thermo-cross-linked Elastomeric Opal Films“ herausge-
geben von „American Chemical Society“). 
(Adaptiert mit Genehmigung von „American Chemical Society“) 
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Kapitel 7.1.2. Vollständig reversibler Formübergang von weichen Kugeln in elastomeren Polymer-Opalfilme (Originaltitel: „Fully 
Reversible Shape Transition of Soft Spheres in Elastomeric Polymer Opal Films“ herausgegeben von „American Chemical 
Society“). 
(Adaptiert mit Genehmigung von „American Chemical Society“) 
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Kapitel 7.1.3. Papiergestützte elastomere Opalfilme mit einem verbesserten und reversiblen solvatochromen Responsverhalten 
(Originaltitel: „Paper-supported elastomeric opal films for enhanced and reversible solvatochromic response“ herausgegeben 
von „SPIE - the international society for optics and photonics“). 
(Adaptiert mit Genehmigung von „SPIE - the international society for optics and photonics“) 
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schaltbare photonische Materialien (Originaltitel: „Utilizing Stretch-Tunable Thermochromic Elastomeric Opal Films as Novel Re-
versible Switchable Photonic Materials“ herausgegeben von „John Wiley and Sons“). 
(Adaptiert mit Genehmigung von „John Wiley and Sons“) 
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Kapitel 7.1.5. Reversibel schaltbare Licht-, thermo- und mechano-responsive elastomere Polymer-Opalfilme (Originaltitel: „Re-
versible Light-, Thermo-, and Mechano-Responsive Elastomeric Polymer Opal Films“ herausgegeben von „American Chemical 
Society“). 
(Adaptiert mit Genehmigung von „American Chemical Society“) 
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Kapitel 7.2.1. Vinylphenylglycidylether-basierte kolloidale Architekturen: Funktionelle Vernetzungsreagenzien, hybride himbee-
rartige Partikel und intelligente hydrophobe Oberflächen (Originaltitel: „Vinylphenylglycidyl ether-based colloidal architectures: 
high-functionality crosslinking reagents, hybrid raspberry-type particles and smart hydrophobic surfaces“ herausgegeben von 
„The Royal Society of Chemistry“). 
(Adaptiert mit Genehmigung von „The Royal Society of Chemistry“) 
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Kapitel 7.2.2. Ein polymerbasiertes und Templat-gesteuertes Konzept für funktionale mehrdimensionale mikrostrukturierte or-
ganisch-anorganische Hybridmaterialien (Originaltitel: „A polymer based and template-directed approach towards functional 
multidimensional micro-structured organic/inorganic hybrid materials“ herausgegeben von „The Royal Society of Chemistry“). 





C. G. Schäfer, S. Heidt, D. Scheid, M. Gallei, “Stimuli-responsive colloidal crystal films“, Proc. 
AAP 2014, 1, 15-18. 
 
 
Kapitel 7.2.3. Stimuli-responsive Kolloidkristallfilme (Originaltitel: „Stimuli-responsive colloidal crystal films“ herausgegeben von 
„Involved Ltd.“). 
(Adaptiert mit Genehmigung von „Involved Ltd.“) 
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Kapitel 7.2.4. Intelligente photonische Kristalle auf der Basis von polymeren Inversopalfilmen durch Schmelzscher-Organisation 
von hybriden Kern-Schale-Architekturen (Originaltitel: „Smart polymer inverse-opal photonic crystal ﬁlms by melt-shear orga-
nization for hybrid core-shell architectures“ herausgegeben von „The Royal Society of Chemistry“). 
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